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Předmětem této diplomové práce bylo studium vlivu AlCr vrstvy na vlastnosti 
lité polykrystalické niklové superslitiny IN713LC při nízkocyklové únavě za teploty 
800 °C. Ochranná vrstva byla připravena CVD metodou s následným tepelným 
zpracováním. Únavové zkoušky byly provedeny v režimu řízené deformace s  
konstantní amplitudou celkové deformace a rychlostí deformace. Únavové vlastnosti 
byly posuzovány na základě křivky cyklického zpevnění/změkčení, cyklické 
deformační křivky, Manson-Coffinovy a Basquinovy křivky únavové životnosti. 




The present diploma thesis is focused on the effect of AlCr layer on the low cycle 
fatigue behaviour of cast polycrystalline superalloy IN713LC at 800°C. Protective 
layer is made by chemical vapour deposition followed by heat treatment. Fatigue 
tests were conducted in strain control mode with constant total strain amplitude and 
strain rate. The fatigue behaviour is assessed by cyclic hardening/softening curves, 
cyclic stress-strain curves, Manson-Coffin curves and Basquin curves. 
Microstructure was observed in as-received state and also after cyclic loading by 
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1.  Úvod 
Není žádných pochybností, že naše společnost se ubírá mílovými kroky den ode 
dne kupředu. S tímto pokrokem jsou spojeny neustále se zvyšující požadavky na 
kvalitu vyráběného zboží. Rychlá dynamika vývoje moderní společnosti přináší 
spolu s novými technologiemi a postupy i problémy, jež  jsou spojeny převážně 
s ekonomickými aspekty.  
Dalším velmi diskutovaným tématem je konstrukce a volba materiálu pro turbíny 
leteckých motorů, které jsou vystaveny extrémním podmínkám zatěžování. 
Prokazatelně nejvhodnějším se ukázaly materiály tzv. „superslitiny“, jež jsou na bázi 
železa, kobaltu a niklu. Pojem superslitiny se poněkud volně používá k označení 
velkého množství materiálů, které se obvykle vyznačují vysokou pevností a odolností 
proti korozi při teplotách nad oblastí použití martenzitických ocelí. Někdy tento 
pojem zahrnuje chemicky nebo strukturně příbuzné materiály navržené tak, aby 
plnily více specifických funkcí. Na evropském kontinentu se preferuje použití 
superslitin na bázi niklu, které jsou díky svým jedinečným vlastnostem 
nepostradatelné v leteckém a energetickém průmyslu. Vykazují výborné pevnostní 
vlastnosti, dobrou rozměrovou stálost, fázovou stabilitu, korozní a oxidační odolnost 
v kombinaci s velmi dobrými únavovými vlastnostmi, a to i za vysokých teplot. 
Závažným jevem, který je dle literárních zdrojů příčinou poruch z 90% až 95%, 
je únava materiálu. Pro správnost chodu součástí je nutné pracovat nejen s 
představou statického namáhání, ale je nezbytností zapracovat do návrhu i 
dynamickou složku namáhání. V místech největší koncentrace napětí vznikají 
střídavé plastické deformace a dochází k degradaci materiálu a iniciaci únavových 
trhlin a jejich následnému šíření. Únavový proces není zdaleka jedinou příčinou 
havárii. Zařízení často pracují v agresivních prostředích majících vliv na degradaci 
vlastností materiálu. Pokud bychom vzali v úvahu frekvenci poruch, zjistíme, že 
nejvíce poruchovou se jeví zařízení na začátku svého života, při uvádění do provozu, 
jeho přerušení a opětovném náběhu. Následuje období ustáleného chodu, kdy není 
vykazováno nadměrné množství závad, ale opět ke konci životnosti je frekvence 
zvýšená. 
Zdrojem poruch se stává nejčastěji povrch daného zařízení, který je vystaven 
působení vysokých teplot, oxidaci, korozi a erozivnímu působení částic ve spalinách. 
Kvůli zvýšení životnosti a možnosti nadále zvedat výkon a účinnost motorů je třeba 
aplikace povrchových úprav, které ochrání základní materiál před působením 




2.  Charakteristika niklových superslitin 
2.1. Historie a vývoj superslitin 
Tahounem a hnací silou, která určuje směr vývoje, pomineme-li armádní sektor, 
byl a pravděpodobně i v následujících desetiletích bude letecký průmysl. Mnohé 
nové technické aplikace a vynálezy byly odkázány na vývoj nových materiálů 
schopných vydržet nově ustavené podmínky leteckých motorů. Tyto materiály se 
souhrnně začaly nazývat „superslitinami“. Superslitiny jsou daleko pevnější,  
odolnější vůči korozi, oxidaci či vysokoteplotnímu creepu.  
Za jisté synonymum původu a rozvoje superslitin může být pokládáno zrození  
a vylepšení plynových turbín. Ačkoli byl princip turbín znám už řadu let, technické 
využití na sebe nechalo čekat dvě desetiletí [1]. 
V první dekádě minulého století byla navržena korozivzdorná chrom-niklová 
ocel (Nichrome) [2], která uspokojivě splňovala vlastnosti kladené na daný typ 
materiálu. Pokrok ve vývoji letectví, především ve výrobě tryskových turbín 
s vyšším výkonem, si ovšem vyžádal pokročilejších materiálů s daleko lepšími 
parametry. První zmínka o precipitačním zpevnění pochází z roku 1926 [3].  
P. Chevenard objevil a studoval zpevňující účinek hliníku a titanu u ocelí [4, 5].   
Paralelně s tímto bylo patentováno zpevnění i u slitiny na bázi niklu [6]. 
I přes objev zpevňujícího účinku hliníku a titanu nebylo už nadále možno 
používat ocele v takové míře jako doposud. Podmínky v leteckých motorech pro 
ocele byly neúnosné. Během druhé světové války byla v Británii snaha produkovat 
lepší, rychlejší a spolehlivější stroje, než mělo fašistické Německo, a v roce 1940 
vyvinuli slitinu pod obchodním názvem NIMONIC 80. Byla zkoumána řada dalších 
slitin pro vysoké teploty. Ovšem pouze malá část si vzhledem k poměru 
vlastnosti/cena našla průmyslového využití. 
Superslitiny na bázi niklu od svého zavedení prošly řadou vylepšení, ať už se 
jedná o změnu chemického složení nebo struktury [7]. Obecným rysem všech těchto 
materiálů je „austenitická“ plošně centrovaná kubická krystalová struktura (fcc) fáze 
tvořící matrici.  Jejich zpevnění je dosaženo vytvrzováním tuhého roztoku, případně 
prostřednictvím karbidů u slitin na bázi kobaltu. Slitiny na bázi niklu nebo železa 
jsou zpevněny převážně precipitáty intermetalických fází. Progres byl však vykoupen 
nemalými finančními náklady, neboť nikl patří jednak k deficitním, a tudíž velmi 
drahým kovům, ale současně bylo nutností investovat kapitál do vývoje vakuových 
technologií. Především v důsledku velké reaktivity titanu a hliníku s kyslíkem  
a negativnímu dopadu dusíku na nikl. Současně byla i zdokonalována metoda 
přesného lití do vytavitelného modelu [8, 9]. Schématický postup je uveden na  
obr. 2.1. Jen díky rozvoji slévárenství se v některých aplikacích s úspěchem našlo 
uplatnění pro monokrystaly, které mají výborné creepové vlastnosti, především díky 




Obr. 2.1 Metoda přesného lití do vytavitelného modelu [11] 
Uvádí se, že každoroční nárůst pracovních teplot, kterým mohou být niklové 
superslitiny dlouhodobě vystaveny, se pohybuje okolo 10 °C. Z původních 700 °C ve 
40. letech minulého století dosahujeme dnes teplot přes 1100 °C [10,12]. 
Schématicky tento nárust na době výrobního zvládnutí zobrazuje obr. 2.2. Prahová 
minimální teplota, kdy je ještě z ekonomického hlediska únosné použití superlitin 
niklu, je zhruba 650 °C [12]. Za nižších teplot můžeme s úspěchem využít jiných 
materiálů [1, 13]. 
 
Obr. 2.2 Nárůst pracovních teplot v leteckých motorech [14] 
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2.2. Složení niklových superslitin 
Nebýt rozdílů v chování a vlastnostech jednotlivých prvků, které jsou dány 
především elektronovým obalem a elektrony ve valenčních sférách, vystačili bychom 
si bohatě s jedním prvkem. Žijeme však ve světě, kde není nic uniformní. Dvě 
součásti zhotovené stejnou technologií, za stejných podmínek, nebudou nikdy 
totožné, byť se od sebe makroskopicky nebudou nijak lišit.  Interakce mezi 
jednotlivými prvky determinují vlastnosti materiálu jako takového. Ve větší či menší 
míře jsou ovlivňovány mechanické, chemické a fyzikální vlastnosti. Výsledné 
parametry slitin nejsou dány jen chemických složením. Na paměti bychom současně 
měli mít i vliv výroby, opracování a tepelného zpracování. 
Po stránce chemického složení můžeme o niklových superslitinách bez nadsázky 
konstatovat, že obsahují polovinu periodické tabulky prvků, ať už ve větší či menší 
míře. Tato variabilita komplexního legování dává vzniknout velkému množství 
kombinací k dosažení ideálních vlastností pro jednotlivé aplikace.  
Hlavním prvkem, jak sám název vypovídá, je nikl, který je zastoupen minimálně 
50 hm. %. Přísadovými prvky jsou chrom, kobalt, hliník, titan, niob a další. Pokud se 
ve slitině vyskytuje železo, mluvíme o slitinách na bázi Fe-Ni. Železo se do matrice 
přidává především z ekonomických důvodů, neboť nikl je deficitním prvkem, a tudíž 
i velmi drahým. Obsahy prvků jsou uvedeny v tabulce 2.1. 
Výše bylo zmíněno, že přísadové prvky mají různé účinky na mechanické 
vlastnosti. Prvky vytvářející substituční tuhý roztok mají významný vliv na zpevnění 
matrice (především těžké prvky jako Mo, Ta, W, Re), oxidační rezistenci (Cr a Al), 
žáruvzdornost (Ti) a fázovou stabilitu (Nb). Další významnou roli sehrávají přísady 
při tvorbě koherentních precipitátů γ´. Na jejich vytvoření se především podílí titan  
a hliník [2]. Mo, Ta, W se nejen rozpouští v tuhém roztoku, ale zároveň vstupují do 
karbidů a precipitátů γ´ a činí je tak stabilnějšími při vysokých teplotách. Vyšší 
teplotu tání precipitátů zajišťuje kobalt s tantalem [10, 15]. Niob nejen, že udržuje 
fázovou stabilitu, ale současně vytváří precipitáty γ´´ [15]. Vliv jednotlivých prvků je 
zobrazen na obr. 2.3 a dále stručně charakterizován na obr. 2.4. 
Tab. 2.1 Běžné obsahy prvků v Ni a Ni-Fe slitinách [16] 
Prvek Al Cr Co Fe Mo, W Ta T i Re C 
Obsah 
[hm%] 0-6 5-25 0-20 0-36 0-12 0-12 0-6 0-6 0,02-0,38 
 
S ohledem na minimální množství karbidů v slitině je snahou držet obsah uhlíku 
na co možná nejnižší hladině. V rámci dlouhodobého provozu se můžou karbidy 
seskupovat na hranicích zrn. Toto vede k nepříznivému snížení pevnostních 
vlastností za zvýšených teplot. Zároveň dochází k snížení korozní a oxidické 





Obr. 2.3 Vliv legujících prvků v Ni superslitinách [17] 
Obsah Cr je v některých slitinách úmyslně snižován vzhledem k tomu, že jednak 
snižuje teplotu rozpustnosti γ´, ale přispívá i k tvorbě σ fáze na hodnoty pod 3 hm. 
%) [18]. Jedná se především o monokrystaly třetí generace, kde je obsah W, Mo, Ta, 
Re navýšen na 20 hm. %). U těchto slitin je ohrožena korozní odolnost. Tento 
vzniklý problém je řešen přídavkem malého množství Ru [19], která má současně  
i příznivý vliv na mikrostrukturní stabilitu [20]. Případně se v současné době hojně 
uplatňuje aplikace ochranných vrstev. 
Během procesu výroby a tepelného zpracování se do slitin dostávají další prvky, 
které mohou být přínosem, ale i takové prvky, které nejsou prospěšné. Nečistoty jsou 
v niklových slitinách důkladně kontrolovány. Přehledné zpracování příměsí je 
uvedeno v tabulce 2.2.  
Tab. 2.2 Příměsi vyskytující se v niklových slitinách [21] 
Zbytkové plyny O, H, N, Ar, He 
Nemetalické nečistoty S,P Škodlivé prvky 
Kovové nečistoty Pb, Se, Sb, Ag, Cu, T l, Te 
Rafinační přísady Ca, Mg, Ce, La Prospěšné 
prvky Minoritní prvky B, Zr, Re, Hf, C, Ru 
 
Navzdory tomu, že význam příměsí je znám již dlouhou dobu, je tato tematika 
stále aktuální. Možnost vylepšení vlastností nalezením optimálních kombinací 
legujících prvků je u niklových superslitin do jisté míry vyčerpán a rezervu 
představuje právě kontrola čistoty a mikrolegování materiálu. 
Jednoznačně nežádoucím prvkem je síra. Její přítomnost výrazně ovlivňuje 
tvárnost a pevnost za zvýšených teplot a obsah je snižován až na 5 ppm. Těchto 
hodnot je možno dosáhnout s přispěním prvků vzácných zemin (La, Ce). Fosfor je 
všeobecně považován také za škodlivý, snižující zpracovatelnost a odolnost proti 
oxidaci.  Nicméně některé práce uvádějí jeho přínos při creepu a únavové pevnosti za 
vyšších teplot [22, 23]. Prospěšnými prvky jsou B, Zr a Hf, které přispívají k 




Obr. 2.4 Role prvků v superslitinách [7] 
2.3. Dělení niklových superslitin 
Podle pracovních teplot a s přihlédnutím k způsobu namáhání je můžeme rozdělit 
na slitiny žáropevné, které jsou schopny při současném mechanickém zatížení 
vydržet teplotu až 950 °C, a na žáruvzdorné, které nejsou vystaveny mechanickému 
namáhání a mohou se použít do teplot až 1150 °C. Řada slitin pracuje za teplot 
rovnajících se 80 % jejich teploty tavení, která se udává v rozmezí od 1204 °C až 
do 1371 °C [2, 15]. Další variantou je dle způsobu výroby (viz následující kapitoly). 
2.3.1.  Tvářené slitiny 
Tvářené slitiny jsou přepracovány z odlitých sochorů a jsou obecně několikrát 
deformovány a opětovně podrobeny tepelnému zpracování, aby se dosáhlo 
maximálních vlastností. Díky mechanickému propracování mají mnohem 
homogennější strukturu, na rozdíl od litých slitin, které obvykle vykazují značnou 
heterogenitu v důsledku prvkové segregace během tuhnutí.[2] 
Byť je výchozím polotovarem odlitek, tak není možné, aby každá odlévaná 
slitina mohla být dále tvářena. Slitiny určené k dalšímu zpracování mají zpravidla 
nižší objemový podíl γ´. Hlavním důvodem je vysoká tvrdost a křehkost tohoto 
intermetalika, vyšší podíl by znesnadnil zhotovení výrobků. Zvýšení objemového 
podílu γ´ je zajištěno vhodným tepelným zpracováním jako konečným procesem [2, 
10]. 
Matrice je substitučně zpevněná Co a Mo. Zpevňující fáze γ´ je tvořena 
proměnnou kombinací Ti a Al. Běžně se leguje také pomocí B, Zr a C pro zpevnění 
hranic zrna [24, 25]. 
2.3.2.  Lité slitiny 
Použití litých slitin je možné napříč širokým rozmezím teplot. Nejčastěji se 
užívají v horké sekci turbín, speciálně jako listy lopatek s integrální koncepcí. Tím se 
docílí velké úspory materiálu. Nejběžněji jsou tvořeny polykrystalickou strukturou 
s různou krystalografickou orientací rovnoosých zrn. Řízenou krystalizací je možno 
vytvořit strukturu s orientací zrn v určitém směru, utvoří se tzv. kulumnární neboli 
sloupcová struktura. Tohoto se s úspěchem využívá především u lopatek turbín 
letadlových motorů, kde je důležité, aby zrna byla orientována ve směru paralelním 
s osou zatěžování. 
Tím však nejsou ani zdaleka vyčerpány možnosti vylepšení mechanických 
vlastností. Eliminací hranic zrn je vytvořen monokrystal, jenž má vhodně zvolenou  
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krystalografickou orientaci k ose zatěžování. Monokrystaly se vyrábějí 
především ze slitin tzv. třetí generace (René N6), byť k dnešnímu dni jsou vyvinuty  
i slitiny čtvrté (PWA 1497) [26] či páté generace. Nejsou zde nadále potřebné prvky 
jako C, B a Zr, které zpevňují hranice zrn. Naopak je zvýšen obsah rhenia, rhutenia, 
wolframu a tantalu [2, 15], které jsou zodpovědné za substituční zpevnění tuhého 
roztoku matrice. Zároveň rhenium a rhutenium zlepšují creepové a únavové 
vlastnosti [27]. Technologie výroby monokrystalů je hodně náročná, proto se 
využívají jen v minimálním rozsahu. Srovnání struktury z polykrystalu (konvenčně 
odlévaný vs. řízená solidifikace) a monokrystalu je uvedeno na obr. 2.5. 
Hlavním zpevňující složkou, a to nejen odlévaných slitin, je fáze γ´. U litých 
materiálů se snažíme dosáhnout maximálního podílu této fáze. Tímto se ovšem sníží 
podíl matrice obsahující Cr, Mo. Tyto prvky nejen že podporují korozní a oxidační 
odolnost slitin, ale jsou současně odpovědné za vznik nežádoucích TCP fází 
(kapitola 2.4.7). Pokles odolnosti vůči oxidaci je vyrovnán vyšším obsahem Al. To 
však není jediný způsob ochrany proti korozi. Nabízí se současně možnost chránit 
materiál aplikací ochranné povrchových vrstev [28]. 
 
Obr. 2.5 Srovnání struktury slitin na lopatkách turbín [15] 
2.3.3.  Slitiny vyrobené práškovou metalurgií 
Tato dnes progresivní metoda má kořeny v hluboké minulosti. Některé 
archeologické nálezy ukazují na to, že její počátky se datují do roku 2500 př. n. l 
v Persii [29]. V současnosti patří k progresivním technologiím, které umožňují 
ekonomicky výhodnou výrobu nových materiálů s vysokými užitkovými vlastnostmi. 
Zavedení práškové metalurgie do výroby mělo hlavní opodstatnění kvůli relativně 




Příprava konečného výrobku je popisována několika jednoduchými kroky. 
Výroba práškového materiálu zatomizováním předslitiny o daném chemickém 
složení. Tento prášek je následně promíchán s přísadou potřebnou k slinování. 
Následuje samotný proces slinování, jehož teplota se odvíjí od nejvyšší teploty tavení 
obsažených komponent, obvykle 70 – 75 % Tm [2, 10]. Rychlým ochlazením se 
dosahuje velkého objemového podílu zpevňující fáze γ´ (až 80 %). 
Při výrobě prášku lze volit i mechanické technologie, kdy je prášek získán 
drcením a válením směsi částic o různém chemickém složení. K tomuto je použito 
kulových atritorů.  Zpevnění u těchto slitin je disperzního charakteru. Oxidické 
částice v materiálu jsou stabilní i za velmi vysokých teplot. Hojně využívaným je 
oxid ytria Y2O3 [2]. 
2.4. Mikrostruktura niklových superslitin 
O fázovém složení niklových superslitin můžeme konstatovat něco podobného 
jako u chemického složení – je bohaté. Množství rozmanitých fází ovlivňuje 
fyzikální, oxidační, korozní nebo mechanické vlastnosti (ať už v kladném či 
záporném směru). Jak již bylo naznačeno dříve (kapitola 2.2) je výskyt jednotlivých 
fází spojen s prvkovým složením slitin.  
Niklové superslitiny můžeme považovat za přirozený kompozitní materiál. 
Matrici tvoří neuspořádaný tuhý roztok γ, který má kubickou plošně středěnou 
mřížku (fcc). Mezi hlavní přednosti této matrice patří absence alotropických přeměn. 
Na matrici koherentně navazují precipitáty vytvrzující fáze γ´ (Ni3Al nebo Ni3(Al, 
Ti)). Další fází je γ´´ (Ni3Nb), primární karbidy (MC), sekundární karbidy (M 23C6, 
M 6C, M7C3) a v malé míře se vyskytující boridy a karbonitridy (M 3B2, M(C, N), 
M 23(C, N)6) [2]. 
Nezbytností v procesu výroby je zabránění vzniku nežádoucích fází, které 
nepříznivě působí na vlastnosti materiálu. Tyto fáze ( η, µ, σ, Lavesovy) se vylučují 
za vysokých teplot při dlouhodobém provozu. Je-li jejich obsah ve velkém množství, 
mají za následek především zkřehnutí materiálu. 
Přehled fází vyskytujících se ve struktuře je uveden v tabulce 2.3 na konci této 
kapitoly. Obr. 2.6 je zachycuje historii strukturního vývoje niklových superslitin, 
především je možno porovnat změnu tvaru precipitátu γ´. 
 
Obr. 2.6 Mikrostruktura niklových superslitin [30] 
2.4.1.  Fáze γ 
Je základní složkou, matricí,  v níž jsou dispergovány ostatní fáze. Jedná se  
o neuspořádaný substituční tuhý roztok Ni a legujících prvků. Z krystalografického 
hlediska má kubickou plošně centrovanou mř ížku (fcc). Neprodělává žádnou 
alotropickou přeměnu, která by mohla destabilizovat strukturu. Obsahuje řadu 
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legující prvků především z V., VI. a VII. skupiny periodické soustavy, jako jsou Co, 
Cr, Fe, Mo, W, Nb a Ta. Tyto prvky jsou substitučně rozpuštěny a přispívají ke 
zpevnění matrice. Na volbu přísadových prvků rozpuštěných v tuhém roztoku má 
zásadní vliv jednak velikostní faktor atomů vůči niklu, a také valenční sféra  
s ohledem na požadovanou strukturní stabilitu za vysokých teplot. Rozdíl ve 
velikosti atomů vzhledem k niklu je 3 – 13 %. Z hlediska zpevnění jsou nejdůležitější 
W, Ta, Mo a Nb [15]. Při nevhodně zvoleném chemickém složení a přesycení 
matrice Cr, Mo, W, Re může docházet k vylučování intermetalických σ, µ  
a Lavesových fází [27]. Vysoký obsah Cr v matrici přináší rovněž korozní odolnost 
pomocí oxidického filmu. V matrici jsou rozpuštěny i Al a Ti, ale tyto prvky při 
tepelném zpracování a jiných precipitačních procesech opouštějí matrici [17, 31]. 
Matrice rovněž umožňuje rychlou a homogenní nukleaci precipitátů o velikosti  
20 – 500 nm [7]. 
2.4.2.  Fáze γ´ 
Tato fáze patří mezi tzv. Kurňakovovy fáze a ukázala se jako klíčová pro 
zpevnění niklových superslitin za zvýšených teplot. Jedná se o intermetalickou fázi 
krystalizující v kubické plošně středěné mřížce označované jako typ L12, pro kterou 
je charakteristický obecný vzorec A3B. Uzlové body mřížky jsou přednostně 
obsazeny atomy hliníku (B), případně nahrazeny atomy titanu. Nikl se pak usazuje 
do středů stěn (A) (viz obr. 2.7). 
 
 
Obr. 2.7 Rozložení atomů v elementární buňce mřížky typu L12 (Ni3Al) 
Vznik zpevňující fáze γ´ je způsoben homogenní nukleaci při poklesu teploty 
z neuspořádaného tuhého roztoku, přičemž stabilizujícím faktorem transformace je 
zvýšení krystalové symetrie a je tak vytvořen uspořádaný tuhý roztok. Jednotlivé 
precipitáty či shluky precipitátů jsou od sebe odděleny řečištěm matrice γ (obr. 2.8). 
Na tvar a velikost precipitátů má značný vliv chemické složení a rychlost 





Obr. 2.8 Precipitáty a matrice z TEM [34] 
Morfologie, objemový podíl a vysokoteplotní stabilita zpevňující fáze hrají 
důležitou roli pro výsledné vlastnosti. Na začátku vývoje obsahovaly první slitiny 
precipitáty ve formě globulí, jejichž obsah nepřesahoval 20 %. Dnešní superslitiny 
jsou na tom o poznání lépe. Zvyšování objemového podílu se dělo především 
kontrolou obsahu Al a Ti a pro maximální pevnost bylo dosaženo optimálních 70 % 
kuboidálních částic γ´ [15]. Tradičně se dělí do tří kategorií, a to primární, 
sekundární a terciární (obr. 2.9), v závislosti na velikosti či době vzniku [35]. 
 
Obr. 2.9 Typy precipitátů v Ni superslitinách [35] 
Precipitáty s matricí na sebe koherentně navazují a pro toto koherentní rozhraní 
je typická návaznost krystalografických rovin a směrů precipitátů s rovinami a směry 
matrice. Z toho vyplývá, že rozdíl v mřížkových parametrech mezi matricí  
a vytvrzujícími precipitáty je velice malý. Rozsah koherentního rozhraní u fází 
s odlišnými mřížkovými parametry je omezen napětím, které vyvolává distorze 
nezbytné k jejich návaznosti. Elastická napěťová pole, jež mají mnohem větší dosah, 
než je rozměr samotných částic precipitátu, se podílejí na zpevnění (omezení pohybu 
dislokací). Dojde-li k překročení mezního napětí, které závisí na součiniteli mřížkové 
neshody δ (misfit), koherence se částečně nebo úplně poruší. Bylo prokázáno, že při 
neshodě v rozmezí ± 0,2 % mají precipitáty globulární morfologii, v rozmezí ±0,5 až 
1 % kuboidální a při poměru do ± 1,25 % tyčinkovitou (tzv. rafty). Nad tyto hodnoty 
nastává ztráta koherence rozhraní [2, 10, 15]. 
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Existují dvě varianty vzorce, dle něhož je možné spočítat misfit (obě jsou 
akceptovatelné) [27]: 
 
   (2.1) 
   (2.2) 
 
kde αγ´ je mřížkový parametr zpevňující fáze γ´ a αγ je mř ížkový parametr fáze γ. 
 
 
Obr. 2.10 Rovnovážný binární diagram Al-Ni [36] 
2.4.3.  Fáze γ´´ 
V padesátých letech 19. století bylo u slitiny Inconel 718 objeven nový druh 
precipitátu s chemickým složením Ni3Nb. Výrazně zvyšují pevnost a vylučují se jako 
nanočástice o rozměrech 5 – 30 nm [7]. Zpevnění je dosaženo podobně jako u γ´, 
tedy díky elastickým napětím na koherentním rozhraní matrice/precipitát, která 
vznikají v důsledku nesourodosti mřížkových parametrů. Misfit v tomto případě činí 
2,9 %. 
Ni3Nb krystalizuje v tetragonální prostorově středěné mřížce typu DO22  
(obr. 2.11), která je stabilní pouze do teplot 649 °C. Nad touto teplotou 




Obr. 2.11 Vzhled mřížky DO22 uspořádané fáze Ni3Nb [27] 
2.4.4.  Primární karbidy 
Ve slitinách obsahujících uhlík v rozmezí 0,02 – 0,2 hm. % ve vhodné kombinaci 
s reaktivními prvky, jako například Ti, Ta, Hf, Nb, Mo, W, se mohou utvářet 
primární karbidy MC. Jejich morfologie je náhodná, globulární nebo bloková [15]. 
Stejně jako matrice krystalizují v fcc mřížce, ale s odlišnou orientací. K jejich vzniku 
dochází během tuhnutí a rozložení ve struktuře po odlití je značně heterogenní, 
jelikož mají nižší teplotu tuhnutí než samotné slitiny, bývají rozmístěny hlavně 
v mezidendritických prostorech. 
Během provozu či v důsledku tepelného zpracování mají MC karbidy tendenci se 
rozpadat na karbidy typu M 23C6 a nebo M 6C, pokud je ve slitině Mo a W, a to podle 
vzorce 2.3 nebo 2.4. Příčinou je zeslabení vazebných sil a následná nestabilita  
a degradace primárních karbidů. Naproti tomu jsou prvky, jež mají schopnost 
zvyšovat stabilitu MC až do teplot 1200 – 1260 °C (Ta, Nb) [2, 10]. 
MC + γ → M 23C6 + γ’   (2.3) 
MC + γ → M 6C + γ’    (2.4) 
V malém množství primární karbidy neškodí. Pokud jsou vyloučeny po hranicích 
zrn, mohou vést k zpevnění a zvýšení houževnatosti. Současně přispívají k ochraně 
před zhrubnutím zrna. Problém nastává s jejich zvětšujícím se podílem a velikostí. 
Při cyklickém a teplotním zatěžování mohou být iniciátory zárodečných trhliny 
vedoucích k předčasným lomům. Morfologii, velikost a množství vyloučených 
karbidů lze ovlivňovat především chemickým složením a kontrolou ř ízení rychlostí 
ochlazování slitiny [1]. 
2.4.5.  Sekundární karbidy 
Role sekundárních karbidů ve struktuře by se dala charakterizovat obdobným 
způsobem, jako je tomu u karbidů primárních. V jistých vhodných situacích jsou 
přínosem. Vážou na sebe prvky, jejichž přítomnost v jiné formě by způsobovala 
fázovou nestabilitu v průběhu provozu. Je-li jejich rozložení diskrétní po hranicích 
zrn v globulárním tvaru, mohou je zesilovat a brzdit pokluz hranic zrn. To vede  
k lepším creepovým vlastnostem a je tedy příhodné mít ve struktuře sice omezené, 
ale přesto dostatečné množství karbidů [37]. V případě precipitace jemné disperse 
karbidů v matrici dojde k jejímu dalšímu zpevnění. V případě, kdy se vyloučí po 
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hranicích zrn souvislý karbidický film, je jejich přítomnost nežádoucí, neboť výrazně 
narůstá tendence tvorby trhlin [2]. 
U slitin obsahujících zvýšené procento W a Mo (8 – 10 %) se vytváří ve struktuře 
karbidy typu M6C. Teplotní interval geneze těchto sloučenin se pohybuje v rozmezí 
815 až 980 °C. Krystalizují ve složité kubické struktuře.   
Karbidy typu M 23C6 jsou přítomny ve slitinách se středním až vysokým obsahem 
Cr a vznikají během tepelného zpracování za teplot 760 až 816 °C, případně za 
provozních podmínek precipitací ze zbytkového uhlíku v tuhém roztoku nebo 
rozpadem primárních karbidů dle rovnice 2.3. Jsou méně stabilní za vysokých teplot 
než karbidy M 6C [17, 31]. 
2.4.6.  Boridy 
Bór je jedním z prvků, který v omezeném množství příznivě ovlivňuje 
mechanické vlastnosti. Ve slitinách obsahujících kolem 0,10 % bóru se snižuje 
koncentrace uhlíku pod 0,05 %. Výsledkem je nahrazení velké části karbidů za 
boridy typu M3B2, M 23B6 nebo MB12. Tyto struktury jsou velmi tvrdé a vykazují 
deskovitou, případně půlměsícovou morfologii [38]. 
Chemické složení boridů je velmi komplexní. U slitiny U-700 byl pozorován 
borid M 3B2 o různém chemickém složení v závislosti na historii tepelného 
zpracování. A to (Mo0.48Ti0.07Cr0.39Ni0.03Co0.03)3B2 a druhým 
(Mo0.31Ti0.07Cr0.49Ni0.06Co0.07)3B2 [39]. 
2.4.7.  Nežádoucí fáze 
Nežádoucími fázemi jsou v tomto případě myšleny topologicky uspořádané fáze 
(TCP – Topologically Close-Packed). Jejich přítomnost nepříznivě ovlivňuje 
mechanické vlastnosti, především zkřehnutí materiálu v důsledku nevhodné 
morfologie. Vznikají za provozu při vysokých teplotách při nesprávném tepelném 
zpracování za spolupůsobení špatně zvoleného chemického složení. Jsou vylučovány 
ve formě dlouhých, tenkých nebo protáhlých částic, které jsou tvrdé a křehké a mají 
tendenci se seskupovat na hranicích zrn. Patří zde σ, µ, η, δ a Lavesovy fáze [2]. 
Přítomnost nežádoucích fází v některých slitinách je nevyhnutelná. Dominantní 
se v tomto případě jeví fáze σ.  Jedná se o intermetalickou velmi křehkou fázi,  
vytvářející dlouhé desky nebo jehlice. Je označena AxBx kde A značí Cr, Mo a B je 
Fe, Ni.  V případě zvýšeného obsahu W nebo Mo (obvykle nad 3,5 hm. %) je hlavní 
TCP fází vyloučenou ve slitině µ. Má obdobné vlastnosti jako σ fáze, je tvořena 
křehkými prodlouženými precipitáty. Z chemického hlediska vytváří sloučeniny typu 
A7B6, kde A reprezentuje prvky VIII. skupiny a B prvky V. B a VI. B skupiny [40]. 
Lavesovy fáze tvoří interkrystalické precipitáty s obecným vzorcem A2B, kde A je 
Fe, Cr, Mn, Si a B je Mo, Ti, Nb, Ta. Jejich krystalová struktura je charakterizována 
vysokou symetrií, vysokým koordinačním číslem atomů a vysokou specifickou 
hustotou. Základní podmínkou je velikost atomů, kdy A musí být o 20 – 30 % větší 










Tab. 2.3 Přehled fází v superslitinách [2] 




fcc Základní zpevňující fáze niklových 
superslitin; tvar se mění od kulového ke 
kubickému; velikost se mění s t eplotou a 
dobou namáhání. 
γ´´ Ni3Nb bct Zpevňující fáze slitiny Inconel 718;  
metastabilní fáze; precipituje ve formě 
koherentních diskovitých částic. 




scc Karbid titanu j e částečně rozpustný v dusíku, 
zirkonu a molybdenu; utváří nepravidelné 
globulární útvary; může obsahovat Ti, Ta, Nb, 











fcc Může precipitovat jako film, globule, desky, 
lamely a buňky obvykle po hranicích zrn.  
Způsob precipitace výrazně ovlivňuje 
vlastnosti. 
M7C3 Cr7C3 hcp  Objevuje se pouze u některých slitin po 
vystavení teplotám nad 1000 °C. Nejčastěji  
tvoří deskovité částice na hranicích zrn. 




sct U slitin s obsahem B nad 0,03 %; velmi tvrdé; 
morfologie a chování obdobné karbidům. 
MN TiN,  
ZrN, 
NbN 
scc U slitin obsahujících Ti, Nb a Zr; mají 
vysokou teplotu tavení; jsou produkovány v 
kruhovitých nebo obdélníkovitých útvarech. 
Nežádoucí (TCP) fáze 
µ Co7W6 
(Fe,Co)7(Mo,W)6 
romboedrická Obvykle u slitin s vysokým obsahem Mo a 
W. Vzniká za vysokých teplot jako 
hrubozrnná Widmanstättenova struktura. 
δ  Ni3Nb ortorombická Vyskytuje se v přestárnuté slitině Inconel 
718; má jehlicovitý tvar, v rozmezí teplot 815 
– 980 °C tvoří precipitáty uvnitř zrn. 
σ (CrMo)x(NiCo)y bct Tvarem připomínají protažené globule; jejich 
výskyt je častější u kobaltových slitin. 
η Ni3Ti hcp Po dlouhodobém namáhání vzniká v 
kobaltových i niklových superslitinách s 
vysokým obsahem Al a Ti; může tvořit  
buňkové útvary na hranicí ch zrna nebo jehlice 
Widmanstättenovi struktury uvnitř zrn. 
Co2Ta, Co2Ti fcc Laves 
fáze Fe2Nb, Fe2Ti, 
Fe2Mo, Ni2Nb 
hcp 
Převážně u slitin na bázi kobaltu a železo-
nikl. Tvarově se jedná o protažené globule, 





2.5. Deformační mechanismy niklových superslitin 
Mechanické vlastnosti všech materiálů jsou podrobeny zákonitostem, které 
determinují jejich chování při zatížení. Tyto zákonitosti úzce souvisí s dislokační 
strukturou materiálu a vlastnostmi samotných dislokací.  Právě u niklových slitin je 
využito unikátních vlastností precipitátů γ´ a γ´´, které umožňují jejich použití za 
vysokých teplot na silně namáhané dílce.  
2.5.1.  Teplotní anomálie napětí 
V předchozí kapitole bylo podrobně rozepsáno strukturní složení superslitin. Jako 
nejdůležitější byla zohledněna vytvrzující fáze γ´ rozpuštěná v matrici γ. Obě tyto 
fáze mají fcc mřížku, avšak rozdílných typů. Pro fcc kovy probíhá pohyb dislokací 
po skluzových rovinách typu {111} a ve směrech <110>, což udává dvanáct 
možných skluzových systémů. 
 Z obr. 2.7 je patrné prostorové uspořádání atomů struktury fáze γ´, které má 
význačný vliv na mechanické vlastnosti. Dislokace o burgersově vektoru  a/2 <110>  
procházející klasickou fcc mř ížkou nijak nenaruší uspořádání atomů. Stejná 
dislokace je principiálně schopna koherentním precipitátem projít skluzovým 
pohybem. Takový proces je znázorněn na obrázku 2.12. Ačkoli dislokace projde 
koherentním precipitátem podobně jako základním materiálem, vidíme, že v 
precipitátu došlo k změně v pravidelnosti řazení jednotlivých atomů. Po průchodu 
hranové dislokace je posunuta horní část precipitátu vůči spodní o Burgersův vektor, 
který je v daném uspořádání roven mřížkovému vektoru. Tím se na skluzové rovině 
v části AB setkávají vždy dva atomy jednoho typu, zatímco ve zbytku precipitátu se 
atomy pravidelně střídají. V úseku AB tedy vzniklo tzv. antifázové rozhraní (APB), 
které má vyšší volnou energii než střídavé uspořádání atomů v precipitátu. 
 
Obr. 2.12 Znázornění pohybu dislokace D precipitátem P v matrici M pod napětím τ 
a vznik antifázového rozhraní [41] 
 
Aby nevznikalo APB, je v mřížce γ´ úplná dislokace dvakrát větší než v tuhém 
roztoku matrice a je proto nazývána superdislokací (obr. 2.13). Burgersův vektor 





Obr. 2.13 Porovnání dislokací v matrici a precipitátu Ni3Al 
V rámci snížení elastické energie dochází u superdislokací  v rovině {111} 
k rozštěpení.  Nejčastěji nastává rozpad na dvě superparciální dislokace, mezi 
kterými je APB. Toto však nemusí být poslední krok a rozpad může pokračovat. 
Vytvoří se 4 parciální Shockleyho dislokace (obr 2.14) s burgersovým vektorem  
a/6 <112>, mezi nimiž se nachází APB a komplexní vrstevná chyba (CSF). CSF je 
plošná porucha analogická k vrstevné chybě u fcc materiálů, kromě toho je navíc 
porušeno i ideální chemické uspořádání nad a pod skluzovou rovinou [42]. 
  
 
Obr. 2.14 Rozštěpení hranové dislokace na 4 Shockleyho parciální dislokace[43] 
 
Obr. 2.15 Kear-Wilsdorfův zámek[43] 
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Během plastické deformace narážejí dislokace na překážky. Aby se vyhnuly 
překážkám, musí mít možnost změnit skluzovou rovinu. Nejčastěji se tak děje 
příčným skluzem, tzn. přechodem do jiné skluzové roviny, a pak návratem do 
původní roviny o několik mřížkových parametrů výše nebo níže. Tento proces je 
tepelně aktivován. Se zvyšující se teplotou se aktivuje tzv. kubický skluzový systém, 
který je do značné míry zodpovědný za teplotní anomálii napětí (obr 2.16).  
Příčinou je přechod pohyblivé konfigurace jádra (obr 2.15) superdislokace do 
konfigurace energeticky méně náročné, avšak nepohyblivé skluzem, nazývané Kear-
Wilsdorfův zámek [44]. Velmi podrobně je celá problematika rozepsána v práci  
N. Balicové [43]. 
 
Obr. 2.16 Graf závislosti smykového napětí na teplotě (teplotní anomálie Ni3Al) [42] 
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3.  Povrchové úpravy niklových superslitin 
Jednou z variant zvýšení účinnosti turbín leteckých motorů je navýšení teploty 
přívodních spalin. Symbolické „klacky pod nohy“ staví do cesty samotný základní 
materiál a jeho omezená horní teplotní použitelnost. Aplikací ochranných vrstev 
nejen že lze dosáhnout lepší záštity před korozní a oxidickou degradací, ale současně 
i požadovaného nárůstu teploty spalin (viz obr. 2.2). 
Stěžejní presumpcí úspěšného použití ochranných vrstev jsou vhodné fyzikálně-
mechanické vlastnosti konkrétního typu vrstvy či povlaku. V průběhu chodu zařízení 
je nutná stabilita vrstvy a dostatečná interakce se základním materiálem. Především 
nesmí dojít k zhoršení původních vlastností ani jinému negativnímu ovlivnění 
mechanických vlastností celé součásti [45]. 
3.1. Přehled povlaků a vrstev pro vysokoteplotní aplikace 
3.1.1.  Difúzní vrstvy 
Jedná se o nejvíce aplikované ochranné vrstvy plynových turbín. Primární funkcí 
difúzních vrstev je korozně oxidační odolnost zajištěná tepelně aktivovaným růstem 
oxidické vrstvy. 
Už samotný název vypovídá o principu těchto vrstev. Tím je difúzní sycení 
povrchu základního materiálu prvky, které aktivně vytvářejí stabilní oxidy. V dnešní 
době je používáno především alumidů, tedy sycení hliníkem a dalšími vhodnými 
prvky (Pt, Cr, Si..) [46]. Tloušťka a homogenita výsledné vrstvy je odvislá především 
od zvolené technologie nanášení. Průměrná hloubka je v rozmezí 10 – 100 µm po 
nanesení. Následným provozem může dojít k navýšení tloušťky difúzí do substrátu 
základního materiálu [47]. Difúzí hliníku do substrátu dochází k oslabení ochranných 
účinků vrstvy. 
Vzniklé vrstvy jsou často rozděleny na vnější a vnitřní difúzní subvrstvu. Vnější 
vrstva zajišťuje především oxidační odolnost povrchu a konkrétně u niklových 
superslitin skládá hliníkem obohacené fáze β-AlNi (viz obr. 2.10). Vnitřní difúzní 
vrstva je značně komplikovanějšího charakteru. Vyznačuje se kulumnární strukturou 
a intermetalické fáze mají značně odlišné chemické složení. Objevují se částice 
bohaté na Mo, Nb, Cr, Al, Ta, Si [31]. 
Následující procesy stručně shrnují přípravu difúzních vrstev. 
• Pack procesy – nespornou výhodou přípravy vrstev touto metodou je její 
snadná reprodukovatelnost a nízké náklady. Specifikem procesu je tvorba 
vrstev na bázi NiAl, které jsou dvojího druhu (obr 3.1) [27]: 
a) Vysokoaktivní (dovnitř rostoucí) – chemická aktivita niklu je ve 
srovnání s hliníkem výrazně nižší, což má za následek difúzi hliníku 
směrem dovnitř do hloubky. Původní povrch součásti je nyní 
povrchem vrstvy. Aluminizace probíhá za teplot 700 – 950 °C. Vrstvy 
mají zpravidla velký gradient koncentrace Al. Z toho důvodu 
následuje žíhání, aby se dosáhlo rovnoměrnosti β fáze. 
b) Nízkoaktivní (ven rostoucí) – zde je situace přesně opačná. Aktivita 
hliníku je nižší než aktivita niklu a nikl proto difunduje směrem ven. 
Proces vyžaduje vyšší teploty okolo 1000 – 1100 °C. Gradient 
koncentrace Al je nízký a není třeba materiál následně žíhat. 
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Obr. 3.1 Mikrostruktura nízko a vysoko aktivního typu difúzní vrstvy [28] 
CVD (chemical vapour deposition) proces přípravy difúzních vrstev probíhá  
v komoře s inertní atmosférou a zábalem tvořeným vhodnou kombinací Al, Cr, Si 
prášků. Pro zajištění reaktivity směsi jsou přidány halogenidové aktivátory. 
S rostoucí teplotou je utvářena plynná směs s velmi vysokou aktivitou, která reaguje 
s povrchem součásti výše zmíněnými způsoby. Po vytvoření vrstvy zpravidla 
následuje tepelné zpracování, které má zajistit optimální vlastnosti vrstvy a obnovit 
mikrostrukturu substrátu, která mohla být během přípravy porušena [28]. 
Suspenze – hojně rozvinutá technika, jež využívá nástřiku suspenze hliníkových  
a jiných chemických směsí na vyleštěný povrch s následným difúzním žíháním. 
Výhodou oproti pack procesu je výrazně kratší tepelný cyklus, automatizace procesu 
a především možnost lokální aplikace suspenze. Nevýhodou se však stává 
nerovnoměrnost povrchové vrstvy při ručním nástřiku, která může být způsobena 
přítomností oxidů a velkých karbidů na povrchu lopatek [46]. 
3.1.2.  Overlay povlaky 
Tento typ vysokoteplotních povlaků zabezpečuje korozně-oxidační odolnost opět 
růstem tepelně aktivované oxidické vrstvy. Typické složení je systém MCrAlY, kde 
M představují prvky, jako je Ni, Co nebo Fe dle dané slitiny, a X reprezentuje Y, Si,  
Hf, Ta atd. Jednoznačnou předností, v porovnaní s difúzními vrstvami, které jsou 
silně závislé na složení substrátu, je lepší kontrola vlastností a přizpůsobivost pro 
odlišné aplikace. Všeobecně vykazují overlay povlaky lepší oxidační a korozní 
odolnost. Zároveň mohou být naneseny ve větších tloušťkách, což prodlužuje dobu 
jejich možného použití. Nevýhodou je značně omezená reprodukovatelnost. 
 
Obr. 3.2 Schématické znázornění overlay povlaku[27] 
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Mikrostruktura MCrAlY povlaků je tvořena dvou složkovým komplexem fází 
β+γ. Přítomnost γ zvyšuje tažnost povlaku a zajišťuje lepší odolnost proti tepelné 
únavě. β-NiAl fáze je křehčí a vysokoteplotní expozicí dochází k rozpouštění  
a spotřebě hliníku na růst TGO (thermally grown oxide) a difúzi hliníku do substrátu 
(obr 3.2). 
3.1.3.  Termální bariéry 
Samotný název napovídá, že primární funkcí tepelných bariér (TBC – thermal 
barrier coatings) je redukce vlivu vysokých teplot na substrát a dosažení zvýšení 
životnosti. Tepelnou bariérou je nejčastěji ytriem (5 – 15 hm. %) stabilizovaný oxid 
zirkoničitý (ZrO2), který je nanášen na podkladovou overlay vrstvu [27, 46]. Jejich 
užití je založeno na malé teplotní vodivosti a následném snížení teploty vlastního 
materiálu během provozu. Vrstva o tloušťce 1 – 200 µm je schopná snížit teplotu až 
o 200 °C [27]. 
Schématická morfologie mikrostruktury TBC vrstev připravených dvěma 
odlišnými metodami je vyznačena na obr 3.3. Na obrázku a) je TBC vrstva nanášená 
metodou plasmového nástřiku a jsou utvářeny tzv. splaty (rozstřiky). Naproti tomu 
vrstva b) je připravena metodou EBPVD (electron beam physical vapour deposition), 
která je náročnější, avšak vykazuje daleko vyšší ochranu substrátu před vysokými 
teplotami [48]. 
 
Obr. 3.3 Schéma mikrostruktury TBC [27] 
3.2. Křehce – tvárný přechod 
Vrstvy a povlaky pro vysokoteplotní aplikace jsou řazeny do třídy materiálů,  
jimž je vlastní křehkost za pokojových teplot. S narůstající teplotou tažnost pozvolna 
roste až do zlomové hodnoty, která je pro většinu vrstev a povlaků dobře známá a je 
označována jako DBTT (ductile – brittle transition temperature). 
Mezi faktory významně ovlivňující polohu DBTT patří proces nanášení, složení, 
distribuce fází, historie tepelného zpracování apod. Difúzní vrstvy, kde je 
převládající strukturní složkou β-fáze, jsou přirozeně křehké a teplota přechodu je 
oproti overlay povlakům vyšší (obr. 3.4). Overlay povlaky obsahují jednak β-fázi, ale 
současně i γ-fázi, DBTT je tudíž vztahována k schopnosti plastické deformace obou 
těchto fází. Pro podmínky odpovídající provoznímu zatížení je DBTT jedním z 
faktorů při výběru vhodné povrchové úpravy [28]. 
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Obr. 3.4 Porovnání DBTT overlay povlaků a difúzních vrstev [49] 
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4.  Únava kovových materiálů 
Ať už si to uvědomujeme či ne, únava materiálu nás provází již velkou řádku let 
a je těžké odhadnout, kdy si lidé uvědomili její existenci. Příkladem může sloužit 
lidové přísloví: „Tak dlouho se chodí se džbánem pro vodu, až se ucho utrhne.“ 
Nelze se vůbec dopátrat vzniku, natož autora předzvěsti této dnes velmi diskutované 
problematiky. 
4.1. Základní pojmy a historie 
Únava je definována jako postupná změna mechanických, fyzikálních  
a strukturních vlastností materiálu pod účinkem periodicky proměnných zatížení  
(ať už mechanických či tepelných). Při proměnlivém zatěžování dochází k 
postupnému rozrušování kovu, které má nevratný a kumulativní charakter. Tato 
změna vlastností a nahromadění poškození, jakou podstupují technická zařízení 
různého druhu, se v závěru často projeví makroskopickým nárůstem trhlin a je 
ukončena charakteristickými lomy strojních součástí. Schopnost materiálů, 
konstrukcí a strojních součástí odolávat střídavému zatěžování je dána řadou faktorů, 
které souvisejí se strukturou, chemickým složením, konstrukčními a technologickými 
parametry a především se způsobem zatěžování. 
Není pochyb, že únava materiálu zrovna neprospívá, ale doposud není známa 
žádná možnost, jak se s tohoto degradačního procesu vyvarovat. Snižování 
spolehlivosti a životnosti konstrukcí v minulosti vedlo k nesčetným haváriím  
a ztrátám na životech. Jedním z nich byla havárie letadla Comet, zavedeného do 
provozu v roce 1952 [51]. 
Únava byla podrobena systematickému výzkumu zhruba od druhé poloviny 19. 
století. Důvodem byl rozvoj železniční dopravy a strojírenství obecně a s tím spjatý 
výrazný nárůst havárií, jež dle tehdejších konstrukčních zkušeností neměly nastat. 
August Wöhler patřil mezi první vědce provádějící soustavnou experimentální 
činnost v oblasti únavového porušování (1852 – 1870) [52]. Wöhlerova kř ivka se 
stala dodnes využívaným podkladem ve stanovování základních charakteristik 
únavy. Je rovněž označována jako tzv. S – N křivka vyjadřující závislost amplitudy 
napětí σa (při stanovené střední hodnotě) na počtu cyklů do lomu Nf (viz obr. 4.1). 
 
Obr. 4.1 Wöhlerova křivka; σh – horní napětí, σa – amplituda napětí, σd – dolní 
napětí, σm – střední napětí [53] 
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Současně definoval mez únavy σc označovanou jako taková amplituda napětí 
(respektive deformace), kterou je schopna daná součást vydržet po nekonečně velký 
počet cyklů aniž by došlo k lomu. V případě materiálů nevykazujících přirozenou 
mez únavy byla tato charakteristika stanovena jako amplituda napětí pro smluvní 
počet cyklů (obvykle 107 – 108) a nazývá se smluvní mez únavy [54]. Postupně byl 
výzkum směřován k zjištění vlivu tvaru součástí, koncentrátorů napětí, amplitudy 
napětí, asymetrie cyklu a vlivu středního napětí na únavovou životnost. Současně 
s rozvojem pozorovací techniky byly tyto empirické údaje použity k objasnění 
pochodů, k nimž během periodického zatěžování dochází.  
Existence únavy je podmíněna plastickou deformací, a to i navzdory tomu, že 
jednotlivé zátěžné cykly nemusí vůbec dosahovat meze kluzu (natož meze pevnosti). 
V mikroobjemu materiálu dojde k lokálnímu vývinu plastické deformace, jež vede ke 
strukturním změnám a následné změně vlastností materiálu [55]. 
4.2. Charakteristiky zátěžného cyklu 
Jak bylo zmíněno výše, zátěžné cykly jsou proměnného charakteru a v jejich 
průběhu dochází k střídání maximálních a minimálních výchylek. V laboratorních 
podmínkách jsou cykly oproti provozu často značně zjednodušeny a mají sinusový či 
pilový průběh (obr. 4.2) [55]. 
 
Obr. 4.2 Druhy zátěžných cyklů [56] 
Zátěžný cyklus je určen těmito základními charakteristickými napětími: 
 horní napětí σh – algebraicky nejvyšší hodnota napětí 
 dolní napětí σn – algebraicky nejnižší hodnota napětí 
 střední napětí σm – průměrná algebraická hodnota σh a σn 
   (4.1) 
 amplituda napětí σa – polovina rozkmitu cyklu ∆σ 
    (4.2) 
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Kromě těchto základních hodnot napětí je možné využít i tzv. parametrů 
asymetrie cyklu (tab. 4.1), které udávají „polohu“ zátěžného cyklu. Míněno tedy, zda 
se cyklus nachází v tlakové, tahové či obou oblastech zaráz. 
 parametr asymetrie R 
   (4.3) 
 parametr asymetrie P 
     (4.4) 
Tab. 4.1 Typy zátěžných cyklů a jim odpovídající parametry asymetrie 
Typ zátěžného cyklu Parametr asymetrie R Parametr asymetrie P 
Pulzující v tlaku R > 1 P < 0 
Míjivý v tlaku R = nekonečno P = 0 
Symetrický R = -1 P = 1 
Míjivý v tahu R = 0 P = 2 
Pulzující v tahu R < 1 P > 2 
4.3. Stádia únavového procesu 
Proces únavy lze rozdělit na tři na sebe navazujících etapy: 
1) iniciace trhliny 
2) šíření magistrální trhliny 
3) dolom 
Etapa iniciace je z fyzikálního hlediska dále rozdělena na tři další časově 
sousledná stádia, jejichž přesná hranice je těžko definovatelná. Proto se tato stádia 
mohou navzájem překrývat. Stádia jsou zobrazena na obr. 4.3a a na obrázku 4.3b 
můžeme pozorovat vzhled lomové plochy po únavovém zatěžování s následným 
statickým dolomem. Celý proces pro probíhá v následujících 5 etapách [57]: 
a) Stádium změn mechanických vlastností  
Změny vlastností probíhají v celém objemu zatěžovaného materiálu. Mění se 
konfigurace a hustota mřížkových poruch a tím i mechanické vlastnosti. Nejpatrnější 
jsou tyto změny pozorovatelné v povrchové vrstvě v důsledku odlišných podmínek 
napjatosti. 
b) Stádium iniciace trhliny 
Koncentrace cyklické plastické deformace dosahuje na některých místech 
kritických hodnot. Oproti prvnímu stadiu se tedy jedná pouze o úzce lokalizované 
oblasti, často vázané s povrchem součásti. Nicméně nukleace mikrotrhlin může 
nastat i pod povrchem v místech různých nehomogenit, dutin a vměstků, kde jsou 
energetické nároky pro nukleaci výhodnější. 
c) Stádium šíření krátké trhliny 
Stejně jako u b) se rozhodující stává malá oblast. Trhlina má velikost v měřítku 
strukturních složek a její šíření je vázané na nehomogenní anizotropní prostředí, kde 
nejsou uplatněna pravidla mechaniky kontinua [57]. 
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d) Stádium šíření magistrální trhliny 
 Na čele únavových trhlin je koncentrována cyklická plastická deformace. 
Trhliny pod zatížením neustále skokově rostou a jejich velikost je větší než rozměry 
struktury. Z důvodu nerovnoměrně rozloženého napětí a deformace se z některé 
stane trhlina řídící. Trhlina proroste podstatnou částí vzorku, zatímco u ostatních je 
růst omezen. Pro popis šíření trhliny lze s výhodou použít aparátu lineární lomové 
mechaniky [58]. 
e) Dolom 
Definitivní závěr všech degradačních pochodů, jenž v průběhu únavy materiálu 
nastávají. Nastává nestabilním porušením zbytkového průřezu součásti, které je 
v režii lomové mechaniky. 
 
Obr. 4.3 a) Etapy únavy materiálu [59] b) Schéma lomové plochy [60] 
4.3.1.  Stádium změn mechanických vlastností 
Počátečním stádiem cyklického zatěžování se rozumí souhrn mikrostrukturních 
změn majících za následek nejen změnu napěťově deformační odezvy materiálu,  
ale i magnetických, elektrických či jiných fyzikálních vlastností. V tělese dochází 
vlivem proměnného zatížení ke vzniku dislokační struktury v důsledku pohybu, 
generace a interakce mezi dislokacemi. Změny, k nimž dochází, mohou být sytícího 
charakteru. Na počátku bývají změny nejmarkantnější, ale s každým zátěžným 
cyklem postupně ustávají do úplného ustálení. Takový stav materiálu je považován 
za saturovaný [55, 61]. 
S ohledem na povahu zatěžování a požadavky na zkoušení rozlišujeme dva 
hlavní druhy zatížení definované amplitudou řízené veličiny. Buď konstantní 
amplitudu síly (měkké zatěžování – materiál reaguje proměnnou deformací), nebo 
amplitudu celkové deformace (tvrdé zatěžování – materiál má proměnnou odezvu 
napětí). Speciálním případem je ř ízení amplitudy plastické deformace [57]. 
Průběh sledovaných veličin v rámci jediného cyklu tvoří tzv. hysterezní smyčku 
(obr. 4.4a). Jednotlivé změny napěťově deformační odezvy jsou promítnuty do změn 
hysterezní smyčky a mohou nastat dva případy. Materiál cyklicky změkčuje nebo 
cyklicky zpevňuje. V průběhu zpevnění či změkčení se plocha a tvar hysterezní 
smyčky mění. V případě cyklického zpevnění při měkkém režimu zatěžování se 
projeví poklesem amplitudy deformace a „zúžením“ smyčky, při tvrdém režimu se 
projeví růstem amplitudy napětí (přechod N1 → N2 obr. 4.4b). V opačném případě 
(přechod N2 → N1) nastane změkčení. 
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Obr. 4.4a) Ustálená hysterezní smyčka [61]; b) Změny hysterezních smyček [59] 
∆εp – celková plastická deformace; εap – amplituda plastícké deformace;  
εa – celková deformace; σa – amplituda napětí 
Cyklické zpevnění může být vystřídáno cyklickým změkčením i naopak. Tyto 
případy nemonotónního průběhu cyklického chování materiálu nejsou žádnou 
výjimkou. Další přechody jsou pozorovány ke konci životnosti, kdy tyto změny 
nemají souvislost s vnitřní strukturou, nýbrž s šířením magistrální trhliny [62]. 
Ze zkušenosti můžeme konstatovat, že cyklickému zpevnění budou podléhat 
materiály žíhané s nízkou hustotou strukturních poruch. Změkčování je typickým 
znakem materiálů zpevněných některým z následujících známých způsobů 
(precipitační, deformační, martenzitickou přeměnou atd.) a všeobecně je tento projev 
považován za negativní. 
4.3.1.1.  Dislokační struktura 
Materiály podrobené odlišným způsobům zpracování (tepelné nebo mechanické) 
vykazují rozdíly v hustotě dislokací. Bez ohledu na detaily je dislokační struktura  
v žíhaném stavu typická malou hustotou dislokací, zpravidla 106 až 108 cm-2.  
Na druhé straně je dislokační struktura tvářeného materiálu typická vysokou hustotou 
dislokací řádu 109 až 1010 cm-2 pro nízké stupně přetvoření a 1010 až 1013 cm-2 pro 
vysoké stupně [63]. 
Pro výslednou dislokační strukturu je nejen dů ležitý typ materiálu, ale především 
charakter skluzu jednotlivých materiálů. Dislokace se snaží zaujmout takové 
konfigurace, které jsou pro ně energeticky nejvýhodnější. Schéma (obr 4.5) bylo 
zhotoveno na základě značného množství experimentálních poznatků dislokačních 
struktur u materiálů s fcc mř ížkou. Reprezentuje jednoduché spojení saturovaných 
dislokačních struktur s energie vrstevné chyby γ (tedy obtížnost příčného skluzu)  
a počtem cyklů do lomu [64]. 
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Obr. 4.5 Typy dislokačních struktur [61] 
4.3.1.2.  Výklad cyklického zpevnění/změkčení 
Nesporným projeven cyklického zpevnění bez ohledu na typ zatěžování je nárůst 
napětí potřebného k deformaci materiálu. Odpovědí na vnější zatížení je napětí uvnitř 
materiálu, které má snahu vytvořit rovnovážný stav. Vzdálenost působení vnitřního 
napětí v krystalu je značně proměnných hodnot a odvíjí se od typu poruch. Bodové 
defekty jsou značně kratšího rozsahu, než je napěťové pole nakupených dislokací 
téže orientace. Dislokace musí tyto napěťová pole překonávat. K tomu v některých 
případech postačí tepelná aktivace, neboť aktivační energie těchto polí je dostatečně 
malá, např. Peierlsovo-Nabarrova napětí, interakce dislokací s bodovými poruchami 
a podobně [65]. Pokud bude aktivační energie příliš vysoká, dislokace nebudou 
schopny překonávat tato pole za pomoci tepelné aktivace, tímto druhem poruch může 
být nakupení dislokací na překážkách [64]. 
Cyklické změkčení probíhá redistribucí vytvořené dislokační struktury  
a částečnou anihilaci dislokací pod účinkem střídavé plastické deformace [59]. 
K tomuto jevu dochází v převážné většině u materiálů  zpevněných. Celkového 
zpevnění je dosaženo více složkami, kde každá má odlišný efekt. Faktem však 
zůstává, že podstatou je znesnadnění pohybu dislokací volbou vhodných strukturních 
překážek. Precipitační zpevnění je dáno přítomností částic jiné fáze. Dislokační 
zpevnění způsobuje zpomalení pohybu vlastní dislokační strukturou. Fázové 
transformace, jako je např. martenzitická bezdifuzní přeměna, dávají vzniknout husté 
síti dislokací spolu s jemnozrnnou strukturou. Dispersní zpevnění je svou podstatou 
podobné precipitačnímu [66]. 
Narušení stability, oslabení nebo úplné odstranění překážek v materiálu má za 
následek výrazný pokles pevnosti. Je snahou se tohoto zvláště negativního jevu  
a jeho dopadu vyvarovat volbou vhodných technologických postupů, které mohou 
zaručit účinnost a stabilitu překážek [67]. 
Křivky cyklického zpevnění/ změkčení pro materiál IN713LC jsou vyneseny na 
obr. 4.6. V celém rozsahu hodnot amplitudy deformace je prvotní zpevnění 
nahrazeno saturovaným stavem amplitudy napětí. Je patrné, že k saturaci dochází při 
odlišných hodnotách amplitudy napětí, což je způsobeno módem zatěžování, teplotou 
a hodnotou plastické deformace [68]. 
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Obr. 4.6 Křivky cyklického zpevnění/změkčení IN713LC; T = 800 °C [68] 
4.3.2.  Stádium iniciace trhlin 
Jedná se o první stádium poškození materiálu. Způsob a mechanismus iniciace 
trhlin v podmínkách časově proměnného zatížení je základní, nicméně doposud 
neuspokojivě vysvětleným problémem řešeným od počátku 20. století [69]. Délka 
trvání je silně odvislá na amplitudě zatěžování, typu materiálu, prostředí, tvaru 
součásti atd. V rámci zatížení je doba iniciace trhlin nepřímo úměrná amplitudě. 
V případě nízkých zatížení může trvat až 10 % cyklů z celkové životnosti [59, 61]. 
Experimentální údaje vzniklé činností v oblasti únavy kovových materiálů  
prokázaly, že většina únavových trhlin je nukleována z volného povrchu těles.  
Na vině jsou z valné části koncentrátory napětí různého druhu přítomné na povrchu, 
ať už se jedná o konstrukční vruby, ostré změny průřezu, porózitu materiálu, 
neopracovaný povrch, drsnost apod. [70]. Trhliny nemusí vznikat jen na povrchu 
materiálu. Typickým příkladem podpovrchové iniciace je kontaktní únava, kde 
vznikají trhliny v místech maximálního smykového napětí [59]. Případně i v místech 
slévárenských vad. 
Únavové trhliny vznikají i na hladkých tělesech navzdory kvalitnímu povrchu. 
Lze tedy usuzovat, že existují i jiné mikroskopické příčiny vzniku trhlin [54]. 
K těmto příčinám se řadí skluzová pásma, hranice zrn, rozhraní sekundární fáze – 
matrice, dutiny a kavity. Na základě představ a experimentálních poznatků bylo 
vytvořeno množství modelů (Cottrellův, Neumannův nebo Essmannův) a jejich 
kombinací popisujících proces iniciace mikrotrhlin [57]. 
1) Modely nerozlišující mezi intruzí a mikrotrhlinou 
Vznik mikrotrhlin je chápán jako spojité prorůstání intruze do materiálu pomocí 
opakovaného skluzu buď na jednom, nebo na dvou skluzových systémech. V případě 
skluzu na jednom skluzovém systému je podstatou přestavby relativní pohyb více 
rovnoběžných „karet“ (viz obr. 4.7) [59, 61]. 
2) Nukleace křehkým prasknutím v kořeni intruze 
Myšlenkou modelu je jednoznačné rozlišení intruze od trhliny. Původ této ideje 
vyhází z pozorování povrchového reliéfu elektronovým mikroskopem. Mikrotrhliny 
jsou formovány vždy na ostrých intruzích bez ohledu na typ okolní dislokační 
struktury. Domnělým principem se jeví extrémně vysoká a silně lokalizovaná 
koncentrace napětí u kořene intruze. Jde pouze o rámcovou konstrukci, jelikož teorie 
není dosud experimentálně dokázána ani vyvrácena [59]. 
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Obr. 4.7 Kartový skluz v perzistentním skluzovém pásu [59] 
3) Nukleace na hranicích zrn 
Základní představou u tohoto modelu je tvorba intruzí přímo na hranicích zrn, ze 
kterých může vznikat mikrotrhlina. Tento způsob se přednostně uplatňuje u kovů  
s kubickou prostorově středěnou mřížkou (bcc) [55]. Aplikovatelnost tohoto 
mechanismu je omezena jen na velké amplitudy zatěžování odpovídající počtu cyklů 
do lomu řádu maximálně 103. Tímto snadno dochází k intenzivní opakované 
plastické deformaci napříč celou povrchovou vrstvou jednotlivých zrn. Plastická 
nestabilita na hranicích zrn stoupá s rostoucím počtem zátěžných cyklů do doby, než 
dojde k vytvoření mikrotrhliny. 
4.3.3.  Šíření krátkých trhlin 
Nukleační stadium končí vytvořením povrchových mikrotrhlin. Před objevením 
magistrální trhliny leží etapa růstu strukturní trhliny (tzv. krystalografické šíření).  
Mikrotrhliny jsou nejčastěji pozorovány v místech podél aktivních skluzových rovin, 
u nichž je maximální intenzita smykového napětí. Tomuto odpovídají v rámci 
jednoosého zatěžování roviny, které svírají úhel 45° se směrem působení vnějšího 
napětí. Polykrystalické materiály se vyznačují množstvím zrn s různou 
krystalografickou orientací skluzových rovin. Aktivní budou jen ty skluzové roviny, 
jejichž orientace bude blízká maximálnímu tangenciálnímu napětí (Schmidtův faktor 
blízký 0,5) [65]. 
 
   a)     b) 
Obr. 4.8 a) Stadia šíření mikrotrhliny[55]; b) Rychlost šíření trhliny [57] 
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Pokračujícím šířením dochází k propojení malých mikrotrhlin a v růstu podél 
aktivních skluzových rovin pokračuje jen několik málo trhlin. Po určité době se 
změní směr šíření z aktivních skluzových rovin a trhlina bude postupovat ve směru 
kolmém na zatížení. Nastane přechod z krystalografického (první etapa) do 
nekrystalografického (druhá etapa) šíření trhliny (obr 4.8a). Zároveň je znázorněna 
změna rychlosti šíření trhliny při tomto přechodu (obr 4.8b). 
Délka trhliny, při které dojde k přechodu z jednoho stádia do druhého, se odvíjí 
od druhu materiálu a amplitudě zatěžování, obvykle nebývá delší než několik desetin 
milimetru. V případě niklových slitin o vysoké pevnosti se může délka trhliny 
pohybovat až v milimetrech. První stádium bývá tím delší, čím nižší je amplituda 
napětí a v porovnání s druhým stádiem může trvat mnohem déle. Za předpokladu 
tělesa s vrubem bude však první stádium zanedbatelně malé. 
4.3.4.  Šíření magistrální trhliny 
Poznatky o mechanismu únavového porušení jsou získány především z lomových 
ploch studovaných pomocí elektronové mikroskopie. Bylo sledováno 
charakteristické pravidelné žlábkování (striace) v orientaci kolmé na směr šíření 
magistrální trhliny. Předpokládá se, že pro vytvoření striace je zapotřebí jeden 
zátěžný cyklus. Nicméně toto není pravidlem a existují případy, u nichž se nová 
striace během jednoho zátěžného cyklu nevytvoří. U většiny materiálů jsou 
pozorovatelné až v druhé etapě, kdy je rychlost šíření větší a vzdálenosti mezi 
jednotlivými odpočinkovými čarami se rovněž zvětšují. I zde ovšem platí, že 
výjimka potvrzuje pravidlo, a u niklových superslitin jsou pozorovatelné i během 
prvního (krystalografického) stádia šíření. Vzhled lomové plochy a charakter striací 
podléhá tedy druhu materiálu, podmínkám zatěžování a okolnímu prostředí (vzduch, 
vakuum). Vznik striací je spjat s vývojem oxidického filmu, který brání opětovnému 
navázání vazeb, proto také nebyly striace ve vakuu pozorovány [59, 61]. 
Nejpřesvědčivější a nejjednodušší teorií mechanismu vzniku striací představil 
Laird (obr. 4.9) [71]. Jedná se o opakované otupování a zaostřování čela únavové 
trhliny u tvárných materiálů. Z hlediska mechaniky kontinua je trhlina mimořádně 
efektivním koncentrátorem napětí. V tahové části zátěžného cyklu dojde  
k zplastizování a otevření čela a jeho následnému postupu. Jakmile se cyklus přesune 
do tlakové oblasti, čelo se začne přivírat. Nově vzniklý povrch však už nemůže být 
navrácen do původního stavu a délka únavové trhliny se takto zvětší o jednu rozteč 
mezi striacemi. 
 
Obr. 4.9 Mechanismus šíření únavové trhliny[59] 
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4.4. Životnost a únavové křivky 
Životnost materiálu lze posoudit na základě experimentálně zjištěných závislostí 
amplitudy napětí σa (měkké zatížení) nebo amplitudy celkové plastické deformace εap  
(tvrdé zatížení) na  počtu cyklů do lomu Nf. Zažitou konvencí členění únavy, která 
ovšem nemá žádné vědecké opodstatnění, je na nízkocyklovou (počet cyklů do lomu 
do 104 – LCF) a na vysokocyklovou (cyklů do lomu 105 a více – HCF) [59, 61]. 
Vzhledem ke snaze dimenzovat součástky na předem stanovenou životnost je 
v posledních několika dekádách věnována pozornost zejména na oblast nízkocyklové 
únavy. 
Grafickou interpretací naměřených dat získáme křivky životnosti. Průběh je 
rozdělen počtem cyklů Nc na oblast časové a trvalé únavové pevnosti, které jsou dále 
členěny na oblast kvazistatického lomu, nízkocyklové a vysokocyklové únavy, jak je 
zřejmé z obrázku 4.10 [72]. 
 
Obr. 4.10 Křivka únavové životnosti pro symetrický cyklus [67] 
Pro jednotlivé oblasti (LCF vs. HCF) a zvolený mód zatěžování byly navrženy 
matematické závislosti. V měkkém módu zatěžování se řízenou veličinou stává síla 
(udržujeme konstantní amplitudu napětí) a výslednou křivkou životnosti je 
Wöhlerova křivka (obr. 4.1), která byla zmíněna v úvodu této kapitoly. Tvrdé 
zatěžování je charakterizováno pro nízkocyklovou oblast a řízením plastická nebo 
celková deformace (εa = konst.). Výstupním údajem se pak stává Mansonova – 
Coffinova křivka, která udává závislost mezi amplitudou plastické deformace εap  
a počtem cyklů do lomu nebo Basquinova křivka uplatňující závislost amplitudy 
napětí na počtu cyklů do lomu. V posledních letech vede světová produkce strojů  
k snižování hmotnosti a dimenzování na omezenou životnost. Využití Wöhlerova 
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4.4.1.  Křivka únavové životnosti σa – Nf 
Tato křivka může být konstruována pro různé hodnoty středního napětí σm, které 
ve výsledku ovlivňují její polohu. Je možno ji popsat mocninnou závislostí 
navrženou Basquinem ve tvaru: 
σa = σ´f(2Nf)b     (4.5) 
Přičemž σ´f je součinitel únavové pevnosti, b je součinitel únavové životnosti. 
Obě konstanty charakterizují odpor materiálu proti únavovému poškozování při 
silovém zatěžování [70]. 
4.4.2.  Křivka únavové životnosti εa – Nf 
Studie provedené Mansonem a Coffinem položily základ pro stanovení životnosti 
součásti při nízkém počtu cyklů do lomu. Grafické znázornění (obr. 4.11) popisuje 
počet cyklů do lomu na amplitudě plastické deformace. Jimi odvozený matematický 
vztah pro amplitudu napětí a počet cyklů do lomu má tvar: 
εap = ε´f(2Nf)c     (4.6) 
ε´f  je zde součinitel únavové tažnosti a c je exponent únavové životnosti [55]. 
V praxi je značně obtížné udržet amplitudu plastické deformace a je výhodnější 
aplikovat amplitudu celkové deformace, která je složena z elastické a plastické 
složky. Tato závislost byla navržena Mansonem ve tvaru následující rovnice: 
εat = εae + εap = σa/E + εap = σf(2Nf)b/E + εf(2Nf)c  (4.7) 
kde E je modul pružnosti. 
 
Obr. 4.11 Schéma průběhu křivek životnosti (pozn. εap = εa) [73] 
Plastická deformace, která zdůrazňuje význam součinitele únavové tažnosti ε´f, je 
převládající při malém počtu cyklů do lomu. Naproti tomu elastická složka se stává 
převažujícím atributem při vysokém počtu cyklů do lomu a zdůrazňuje význam 
součinitele únavové pevnosti σ´f. Při tranzitním počtu cyklů do lomu Nf mají obě 
složky deformace stejnou velikost (obr. 4.11) [55]. 
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4.5. Nízkocyklové chování ochranných vrstev 
Poznatky z oblasti únavy samotných vrstev nejsou nijak rozsáhlé a většina 
experimentálních dat pochází ze zkoušek nosného materiálu přímo s nanesenou 
vrstvou a jsou následně porovnávány s materiálem bez vrstvy. Význačné faktory 
mající vliv na únavovou životnost substrátů s vrstvou jsou spojeny s mikrostrukturou 
a tloušťkou vrstvy. Patří zde: 
  Odolnost vrstvy vůči iniciaci trhlin. 
  Chování trhlin na rozhraní vrstva/substrát (odevírání či uzavírání). 
  Růst trhliny do substrátu jako odezva na první dva body. 
Experimenty prokázaly, že přispění vrstev k únavové životnosti je silně závislé 
na teplotě zkoušení [46]. Za pokojových teplot jsou vrstvy daleko křehčí a trhliny 
snáze iniciují a může dojít k předčasnému selhání. S rostoucí teplotou dochází 
k zlepšení, které nemá přímou spojitost s lepšími mechanickými vlastnostmi vrstev, 
ale s jejich ochranných charakterem vůči vysokoteplotní oxidaci. Obr. 4.12 
znázorňuje Wöhlerova křivku slitiny JS5U bez vrstvy (křivka 2) a s vrstvou  
(křivka 1) za teploty 900 °C [50]. 
 





5.  Cíle práce 
Téma diplomové práce je zaměřeno na studium únavových vlastností lité niklové 
superslitiny IN713LC v oblasti nízkocyklového zatěžování. Zvýšená pozornost je 
věnována vlivu difúzní vrstvy Al-Cr při spolupůsobení vysokých teplot na parametry 
únavových vlastností. Pozitivní přispění vrstev bylo prokázáno v předchozích 




Jednotlivé cíle práce: 
 Seznámit se s problematikou niklových superslitin, únavových procesů  
a povrchových vrstev a sepsat literární rešerši na dané téma; 
 Vyhodnotit tloušťky difúzních vrstev ve výchozím stavu a po únavě; 
 Posoudit chování studovaného materiálu bez vrstvy po cyklickém 
zatěžování na základě provedených nízkocyklových únavových zkoušek  
a porovnat jej s materiálem s aplikovanou Al-Cr vrstvou; 
 Stanovit křivky nízkocyklové únavy a vyhodnotit vliv alitované 
a alitosilitované vrstvy na únavové parametry slitiny In 713LC; 
 Pozorovat únavové trhliny na podélných osových řezech vybraných 
vzorků; 
 Fraktografické hodnocení lomových ploch vybraných vzorků s vrstvou  
a bez vrstvy po aplikaci únavového zatěžování při 800 °C s různou 
amplitudou celkové deformace. 
Studium povrchových úprav na niklových superslitinách a jejich vliv na únavové 
parametry hraje významnou roli v možnostech zvyšování životnosti strojních 
konstrukcí. 
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6.  Experimentální materiál, zařízení a metody 
6.1. Inconel 713LC 
Tato polykrystalická litá niklová superslitina s komerčním názvem Inconel 
713LC (LC = low carbon) je modifikací slitiny Inconel 713C. Využití nachází v prvé 
řadě pro vysokoteplotní aplikaci na integrální kola a lopatky rotorových turbín. 
Snížení uhlíku vede k zvýšení teplot solidu a liquidu a zároveň k omezené tvorbě 
množství karbidů. V případě uskupení karbidů na hranicích zrn je dosaženo vyšší 
creepové odolnosti, ale v průběhu provozu jsou primární karbidy MC 
transformovány na nízkouhlíkové sekundární karbidy M 23C6, které utváří spojitý film 
degradující vlastnosti. Pro zpevnění hranic zrn je proto využito na místo uhlíku bóru. 
Chemické složení tavby, ze které byly zhotovené zkušební tyče, udává tabulka 6.1. 
Minimální hodnoty mechanických vlastností za pokojové teploty udávané 
výrobcem dosahují: Rm = 895 MPa; Rp0,2 = 750 MPa; A = 15 %; Z = 10 %.  
Nejoptimálnější teplotou odlévání, kdy je zajištěno dobré zabíravosti a jakosti 
odlitku, je z praxe odvozená teplota 1389 °C. Z důvodu náročné obrobitelnosti je 
odlévána metodou přesného lití do vytavitelného modelu (obr. 2.1). V průběhu 
celého procesu výroby je nutno využít vakuové technologie, a to díky přítomnosti 
titanu a hliníku, ale současně nikl není možné zpracovat v dusíkových inertních 
atmosférách kvůli jeho vysoké reaktivitě s dusíkem. Jelikož obsahuje titan a hliník, 
jež mají vysokou afinitu ke kyslíku a zároveň je nikl vysoce reaktivní v prostředí 
dusíku, musí být v celém procesu výroby aplikována vakuová technologie [75]. 
Tab.: 6.1 Chemické složení tavby B38 
Prvek hmot. % Prvek hmot. % 
C 0,04 Nb 2,27 
Mn <0,05 Ta <0,05 
Si <0,05 Mo 4,54 
Cr 11,85 Co <0,05 
T i 0,72 Cu <0,05 
Al 5,80 P 0,006 
Fe <0,05 S 0,004 
B 0,015 Ni Zbytek 
Zr 0,11 - - 
6.2. Příprava preparátů 
Postup přípravy metalografických preparátu pro tuto diplomovou práci byl 
následující: 
Na kotoučové rozbrušovací pile Akutom od firmy Struers byly za intenzivního 
odvodu tepla odebrány ze zkušebních tyčí vzorky pro podélné a příčné výbrusy. Na 
plně automatickém přístroji Labopress-2 (Struers) bylo provedeno zalisování vzorků 
do hmoty (isofast a technický dentacryl v poměru 1 : 2,5). Zalisování probíhalo po 
dobu 9 minut při konstantním tlaku 20 kN. 
 K broušení a leštění bylo využito přístroje Pedemin-2. Broušení za mokra 
probíhalo na brusných papírech s odstupňovanou zrnitostí 280, 600, 1200 nebo 280, 
400, 600 a 1200 v 3minutových intervalech rychlostí 125 ot/min. Poté následovalo 
leštění pomocí 3µm a 1µm diamantové pasty s použitím oranžového smáčedla 
(Struers) po dobu 3 minut. Finální úpravou vzorků bylo chemické leštění pomocí 
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chemikálií OP-S na podložce OP-CHEM (Struers) po dobu 2 minut s následným 
oplachem vodou po dobu 3 minut. 
6.3. Mikroskopické metody 
6.3.1.  Světelná mikroskopie (SM) 
K vypracování této diplomové práce bylo použito světelného mikroskopu GX – 
71. Jedná se o převrácený mikroskop, jehož optickou soustavu tvoří okulár s 
desetinásobným zvětšením a otočná hlava s objektivy, jejichž zvětšení je 5ti až 
100násobné. Rastrovacího konfokálního mikroskopu olympus LEXT bylo využito 
k 3D rekonstrukci lomové plochy vybraných vzorků. 
Pro zviditelnění strukturních částí, kromě pozorování ve světlém a tmavém poli, 
byla využita metoda interferenčního kontrastu. Princip metody spočívá v rozkladu 
světelného paprsku na dva nebo více paprsků, které se po průchodu znovu spojují a 
vzájemně interferují a vzniká zbarvený obraz. 
6.3.2.  Rastrovací elektronová mikroskopie 
Samotná světelná mikroskopie je v dnešní době nedostačující, a proto je 
s výhodou využíváno rastrovací elektronové mikroskopie. Není potřeba speciální 
přípravy preparátů. Ta je shodná s přípravou pro SM. Pouze u elektricky nevodivých 
materiálů  je nutné vzorky nauhličit, jinak by docházelo k hromadění náboje na 
vzorku a nebylo by možné pořídit obraz. 
Vytvoření obrazu je založeno na interakci primárního svazku elektronů, 
generovaného z Wöhneltova válce s povrchem materiálu. Během tohoto procesu 
dochází k vytvoření kvant sekundárních (SE) nebo zpětně odražených elektronů 
(BSE), které jsou zachycovány vhodnými detektory v těsné blízkosti vzorků. 
Chemické složení vrstev a fází v materiálu bylo stanoveno pomocí lokální 
chemické mikroanalýzy ve spojení s EDS detektorem Oxford XMAX s využitím 
plošné a bodové analýzy. K pozorování zhotovených výbrusů a vybraných lomových 
ploch bylo použito rastrovací elektronový mikroskop Philips XL30 na VUT-FSI a 
rastrovací elektronový mikroskop TESCAN LYRA 3 XMU na UFM AV ČR. 
6.3.3.  Obrazová analýza 
Obrazová analýza posloužila k stanovení tloušťek jednotlivých strukturních 
oblastí vrstev (vnitřní a vnější difúzní vrstvy Al-Cr) na vzorcích před a po únavovém 
zatížení. A zároveň k hodnocení vzdálenosti sekundárních os dendritů (DAS). 
Výbrusy byly vyhodnoceny pomocí softwaru pro obrazovou analýzu Olympus 
Stream Motion. Digitální obraz byl získán pomocí CCD kamery. 
6.4. Mikrotvrdost vrstev 
Zkouška tvrdosti dle Knoopa pro kovové materiály je předepsána mezinárodní 
normou ČSN ISO 4545 a zahrnuje zkušební zatížení do 9,807 N včetně. Vnikající 
diamantové těleso ve tvaru jehlanu s kosočtverečnou základnou s předepsanými úhly 
protilehlých stran je vtlačováno do povrchu zkušebního tělesa. Následně je měřena 
delší úhlopříčka vtisku, jež zůstane po odlehčení zkušebního zatížení (obr. 6.1) [76]. 
Tvrdost dle Knoopa se označuje symbolem HK, za nímž následuje číslice 
charakterizující velikost zkušebního zatížení a doba působení zkušebního zatížení v 
sekundách, liší-li se od předepsané doby (10 – 15 s). 
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Obr. 6.1 Podstata zkoušky dle Knoopa [76] 
6.5. Zařízení, vzorky a metodika únavových zkoušek 
Pro zkoušky nízkocyklové únavy materiálu IN713LC byla zhotovena hladká 
zkušební tělesa válcového tvaru o průměru d0 = 6 mm a zkušební délce L0  = 15 mm. 
Měrná délka byla vybroušena na požadovanou drsnost 0,4 µm. Rozměry a tvar 
vzorku jsou uvedeny na obr. 6.2. Pro kontrolu a řízení teploty vzorku jsou vyvrtány 
na každém konci výběhu měrné délky otvory pro termočlánky do hloubky 3 mm. 
 
Obr. 6.2 Zkušební tyč 
Provedení experimentu bylo zajištěno na elektrohydraulickém zkušebním stroji 
MTS 810 řízeného počítačem s maximálním zatížením ± 100 kN. Na obr. 6.3 je 
zachyceno upnutí vzorku do čelistí, odporová pec i extenzometr. Řízení je zajištěno 
systémem TestStar IIs umožňujícím nastavení většiny parametrů zatěžovacího 
systému pomocí řídícího programu. Zkoušky byly uskutečněny v symetrickém 
deformačním cyklu (Rε = -1). Řízenou veličinou byla konstantní hodnota amplitudy 
celkové deformace a rychlosti celkové deformace [77].  
K ohřevu vzorků na teplotu zkoušek byla použita třízónová elektrická odporová 
pec. Řízení teploty v peci bylo provedeno za pomoci tříkanálového regulátoru 
prostřednictvím termočlánků připevněných na vzorku. V průběhu experimentů byla 
teplota na těchto místech udržována na zadané teplotě s přesností ± 2 °C. 
Experimentální materiál a metodika 
 38 
 
Obr. 6.3 Zkušební zařízení a upnutí vzorku [78] 
Podélná deformace byla měřena a ř ízena extenzometrem upevněným ve střední 
části vzorku. Měrná délka extenzometru byla 12 mm. Pro zkoušky za zvýšených 
teplot byl použit extenzometr vybavený prodlouženými hroty z keramiky tak, že jeho 
elektronická část byla umístěna mimo pece a udržována na konstantní teplotě 
proudem stlačeného vzduchu. 
Řízení zkoušek nízkocyklové únavy a získávání experimentálních údajů v jejich 
průběhu bylo zajištěno programem (Advanced Low Cycle Fatigue) dodaným firmou 
MTS. Za pomoci digitální filtrovací techniky jsou do paměti zaznamenávány data s 
vysokou přesností. Průběžně jsou ukládány jednotlivé body hysterezí smyčky, 
maximální hodnoty napětí a celkové deformace pro vybrané počty cyklů tvořících 
přibližně geometrickou posloupnost (10 hodnot na dekádu). Amplituda plastické 
deformace rovnající se poloviční šířce hysterezní smyčky při průchodu středním 
napětím byla vyhodnocena po ukončení zkoušky zvláštním programem s využitím 
digitálních údajů o jednotlivých zaznamenaných hysterezních smyčkách [77]. 
Voleným kritériem ukončení zkoušky se pro symetrický zátěžný cyklus osvědčil 
pokles poměru středního napětí k amplitudě napětí na hodnotu rovnou -0,3. Tomu 
přibližně odpovídá rozšíření magistrální trhliny přes polovinu průřezu zkušební tyče. 
Počet cyklů do lomu Nf je stanoven buď na základě tohoto kritéria, a nebo v 
okamžiku lomu, pokud toto kriterium nebylo splněno. 
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7.  Výsledky experimentů 
7.1. Mikrostruktura IN713LC 
Struktura polykrystalické niklové superslitiny IN713LC je ve výchozím stavu 
tvořena hrubými zrny se silně dendritickou strukturou, která je výsledkem pomalého 
odvodu tepla z odlitku, množstvím karbidů a ředin. Průměrná velikost zrna určená 
lineární průsečíkovou metodou činí 2,4 mm ± 0,5 mm. Snímek makrostruktury 
zobrazený na obr. 7.1 byl pořízen na metalografickém výbrusu zhotoveném ve směru 
rovnoběžném s osou vzorku. Jsou zde patrné dlouhé primární a kratší sekundární 
větve dendritů. 
 
Obr. 7.1 Dendritická struktura slitiny IN713LC (podélný řez) 
Pro popis dendritické struktury je důležitým faktorem vzdálenost sekundárních os 
dendritů (DAS). DAS je odpovědná za hodnoty mechanických vlastností. Čím 
jemnější struktury je dosaženo (menší velikost zrna, nižší DAS), tím homogennější 
materiál z hlediska segregačních procesů dostáváme. K určení hodnoty DAS je 
používáno vztahu: 
DAS = L/(n-1)    (7.1) 
kde L je celková vzdálenost přes sekundární osy a n je počet sekundárních os. 
Výsledky měření jsou uvedeny v tabulce 7.1. 















2,4 ± 0,5 6511,83 143 45,858 11,546 
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Abychom mohli vyhodnotit mikrostrukturu, bylo vybráno několik vzorků ve 
výchozím stavu s vrstvou i bez vrstvy, přičemž porovnáváme, zda nedochází 
k ovlivnění struktury během přípravy vrstev. Následně bylo provedeno srovnání se 
vzorky po únavovém zatížení. Zvýšení kontrastu u světelného mikroskopu bylo 
dosaženo metodou difrakčního interferenčního kontrastu (DIC). 
Mikrostruktura slitiny IN713LC ve výchozím stavu bez vrstvy (obr. 7.2a a 7.2b) 
je z hlavní části tvořena matricí γ a vytvrzující fází γ´.  Dále se ve struktuře vyskytuje 
eutektikum tvořené jemnějšími precipitáty γ´ a matricí γ. Patrné je i velké množství 
sekundárních karbidů na bázi Zr, Nb a Mo, které jsou vyloučeny v podobě tzv. 
čínského písma. Zvýšené množství karbidů je pozorováno po hranicích zrn a 
v mezidendritickém prostoru, kde je rovněž i zvýšený výskyt eutektika, neboť 
tavenina zde tuhne jako poslední. Uspořádání precipitátů nemusí být ideální, jak je 
tomu v osách dendritů. Je patrná i změna velikosti precipitátů, které jsou hrubší 
v prostoru mezi jednotlivými dendritickými větvemi. 
  
            a)              b) 
Obr. 7.2 a) Mikrostruktura – výchozí stav; b) Detail karbidu, tzv. čínské písmo 
 
Obr. 7.3 Vzorek s AlCr vrstvou po únavovém zatěžování (εa= 0,17 % ; Nf =29247) 
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Vzorky s nanesenou difúzní vrstvou nevykazovaly při pozorování světelným 
mikroskopem oproti výchozímu stavu patrné změny struktury. Mnohem výraznější 
změny prodělala struktura po únavových zkouškách prováděných na zkušebních 
tyčích za teploty 800 °C (obr. 7.3). Nepatrné změny struktury vzorků s nanesenou 
AlCr  vrstvou ve výchozím stavu byly pozorovány až s využitím rastrovacího 
elektronového mikroskopu. Na detailu hranice zrna (obr 7.4a) lze pozorovat řetězce 
karbidů a slévárenské vady, především pak řediny (obr 7.4b).  
  
a)      b) 
Obr. 7.4 a) Hranice zrna s řetězci karbidů; b) Řediny 
Morfologie kubických precipitátů materiálu ve výchozím stavu je zobrazena na 
obr. 7.5. Průměrná délka hrany primárních precipitátů byla stanovena na 0,590 µm. 
Aplikací AlCr vrstvy a následným tepelným zpracováním prodělala morfologie 
precipitátů malou změnu (obr 7.6) a došlo k částečnému shlukování precipitátů. 
 
Obr. 7.5 Kubické precipitáty IN713LC ve výchozím stavu 
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Obr. 7.6 Morfologie precipitátů po nanesení AlCr vrstvy 
Pod vlivem cyklického zatížení a vysokých teplot došlo v průběhu únavového 
procesu ve struktuře k výraznějším změnám. Precipitáty se začaly shlukovat a 
koagulovat. Vytvořila se tzv. raftová morfologie, která je silně závislá na době 
exploatace materiálu (viz obr. 7.7a a b). Výraznější shlukování bylo pozorováno při 
nižší amplitudě celkové deformace. 
  
a)           b) 
Obr. 7.7 Rafting precipitátů po únavovém zatížení 
a) εa = 0,33 %; Nf = 94  b) εa = 0,17 %; Nf = 29247 
7.2. Mikrostruktura AlCr vrstvy 
Mikrostruktura nanesené AlCr vrstvy modifikovanou metodou aluminizace CVD 
procesem je zobrazena na obr. 7.8. Vrstva se skládá z vnější části a vnitřní difúzní 
vrstvy. Na povrchu je velmi tenká povrchová vrstvička tepelně aktivovaných oxidů.  
Výsledky a jejich vyhodnocení 
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Chemickou analýzou složení vrstvy (kapitola 7.2.1) bylo zjištěno, že majoritní fází je 
β NiAl. V této fázi je dispergováno malé množství komplexních karbidů a částic na 
bázi Cr, Mo a Nb, jejichž tvar a velikost závisí na vzdálenosti od povrchu, kdy 
s rostoucí hloubkou narůstá počet i tvar těchto částic. Vnitřní difúzní zóna je bohatší 
na komplexní částice. Na rozhraní vrstvy a substrátu dochází k epitaxiálnímu 
prorůstání částic z vrstvy do substrátu. 
 
Obr. 7.8 Mikrostruktura AlCr vrstvy 
 
Obr. 7.9 Jehlice σ fáze na rozhraní vrstva/substrát 
Výsledky a jejich vyhodnocení 
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Po únavovém zatížení nevykazovala vrstva výrazných strukturních změn. 
Velikost a distribuce částic bohatých na Cr, Mo, Nb zůstala bez změny. Pouze na 
rozhraní vrstva/substrát došlo vlivem vysokých teplot a cyklického zatížení 
k vytvoření křehké sigma fáze (obr 7.9), která tvoří jehlicovité útvary bohaté na Cr a 
Mo. 
7.2.1.  Chemická analýza vrstvy 
Výše bylo zmíněno, že povrchová vrstva AlCr je složena ze dvou částí (vnější a 
vnitřní), z nichž vnější je bohatší na obsah hliníku. Vnitřní naproti tomu obsahuje 
větší množství chrómu. Plošnou analýzou chemického složení byly získány mapy 
prvkového rozdělení AlCr vrstvy provedené na vzorcích ve výchozím stavu, jsou 
uvedeny na obr 7.10 a 7.11. S rostoucí vzdáleností od povrchu roste počet částic 
bohatých na Cr a Nb. Rozhraní vrstva/substrát vykazuje zvýšenou koncentraci částic 
na bázi Mo a Nb. Na obr. 7.12 je spektrum chemického složení uvedené ve váhových 
procentech pro celou analyzovanou oblast. 
 
Obr. 7.10 Mapa chemického složení AlCr vrstvy – výchozí stav 
  




Obr. 7.11 Mapy rozložen jednotlivých prvků ve výchozím stavu 
 
Obr. 7.12 Spektrum koncentrace prvků ve vrstvě – výchozí stav 
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Jak již bylo zmíněno výše, AlCr vrstva prokázala stabilní chování během 
únavového zatížení. Nebyly pozorovány změny v distribuci částic ani významnější 
odchylky chemického složení, které by byly větší, než je přesnost přístrojové 
techniky. Mapy rozložení prvků ve vrstvě po únavovém zatěžování jsou zobrazeny 
na obr 7.13. Na obr. 7.14 je ukázáno spektrum chemického složení, které je 




Obr. 7.13 Mapy rozložení prvků v AlCr vrstvě  po únavovém zatěžování 
Výsledky a jejich vyhodnocení 
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Obr. 7.14 Koncentrace prvků ve vrstvě – po únavovém zatěžování 
Obr. 7.15 a 7.16 reprezentují grafické znázornění změny koncentrace prvků 
v závislosti na hloubce pod povrchem. Změna koncentračního profilu nebyla na 
pozorovaných vzorcích nikterak význačná. Došlo k mírné difúzi Al a Nb směrem do 
substrátu a současně se zrovnoměrnil průběh koncentrace. 
 
Obr. 7.15 Průběh koncentračního profilu – výchozí stav 
Výsledky a jejich vyhodnocení 
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Obr. 7.16 Průběh koncentračního profilu – po únavě 
7.3. Měření tloušťky vrstvy 
Pro měření a vyhodnocení tloušťky vrstev bylo použito 200násobné zvětšení na 
výbrusech zhotovených podél osy zkušebních tyčí. Pro zajištění správnosti dat a 
statistickou věrohodnost bylo zvoleno vždy 5 míst odběru. Tato místa musela 
splňovat podmínky celistvosti vrstvy (nesměla být odloupnuta). Následně byly ručně 
navoleny hranice jednotlivých částí vrstvy (vnější a vnitřní difúzní) a na každém 
místě provedeno 60 měření. Výsledky měření (směrodatná odchylka, maximální a 
minimální hodnoty), které vyplývají z obr. 7.17, jsou uvedeny v tabulce 7.2. Měření 
byla prováděna na vzorcích ve výchozím stavu a po únavovém zatěžování s nízkou a 
vysokou amplitudou celkové deformace. 
 
Obr. 7.17 Měření tloušťky AlCr vrstvy – výchozí stav 
Výsledky a jejich vyhodnocení 
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Tab. 7.2 Výsledky měření tloušťky vrstvy 
 Vzorek [µm] Výchozí stav PCr8 (εa = 0,17%) 
PCr11 
(εa = 0,35%) 
maximum  25,91 28,17 28,09 
minimum  14,75 16,76 15,65 
průměr  19,34 21,16 20,40 
Vnitřní 
vrstva 
medián  19,50 21,23 20,27 
maximum  74,89 72,64 67,96 
minimum  63,92 63,27 53,58 
průměr  70,32 67,74 62,08 
Vně jší  
vrstva 
medián  70,41 67,56 62,71 
maximum  96,98 98,54 88,45 
minimum  84,31 83,13 75,24 
průměr  89,66 90,13 82,48 
medián  89,59 90,20 82,64 
Celkem 
směrodatná odchylka  2,327 2,127 2,069 
Z výsledků měření vyplývá, že AlCr vrstva vlivem teploty a zatížení nenarůstá a 
pořád drží stabilní tloušťku v rozmezí 75 – 98 µm. 
7.4. Měření mikrotvrdosti 
Na vzorcích ve výchozím stavu a podrobených zkouškám nízkocyklové únavy za 
teploty 800 °C byly provedeny zkoušky mikrotvrdosti Knoopovou metodou, která je 
popsána v kapitole 6.4. Měření bylo prováděno ve směru od povrchu do středu 
vzorku v 10µm intervalech do hloubky přibližně 100 µm. Naměřené tvrdosti 
vykazovaly velký rozptyl hodnot. Toto bylo způsobeno nepravidelnou distribucí 
komplexních intermetalických částic, které vrstva obsahuje. Pro statistické 
vyhodnocení bylo provedeno 8 sérií měření, z nichž byl vytvořen průběh tvrdosti 
v závislosti na vzdálenosti od povrchu vzorku. Grafické znázornění průběhu 
mikrotvrdosti je ukázáno na obr 7.18 a 7.19. 
 
Obr. 7.18 Průběh mikrotvrdosti – výchozí stav 
Výsledky a jejich vyhodnocení 
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Obr. 7.19 Průběh mikrotvrdosti – po únavovém zatěžování 
Zatížení pro měření odpovídá hodnotě 25 gramů (HK 0,025). V tab. 7.3 je 
uvedena průměrná, minimální a maximální naměřená hodnota a směrodatná 
odchylka pro jednotlivé vzdálenosti od povrchu. S rostoucí vzdáleností se tvrdost 
vrstvy postupně zvyšuje, což je způsobeno přítomností fáze γ´ a intermetalických 
částic na bázi Cr-Nb-Mo. Následný propad ve vzdálenosti 80 – 90 µm je dán tvrdostí 
substrátu. 
Tab. 7.3 Hodnoty mikrotvrdosti dle Knoopa (HK 0,025) 
 Výchozí stav Po únavě  (PCr8; εa = 0,17 %) 
Hloubka 
[µm] max min průměr 
směrodatná 
odchylka 
max min průměr směrodatná 
odchylka 
10 783 640 713 30,98 821 731 769 45,49 
20 940 798 882 52,68 904 765 828 51,97 
30 1046 834 923 84,03 976 754 868 97,20 
40 959 787 895 36,45 927 814 876 58,08 
50 1057 904 976 53,45 870 740 804 53,44 
60 1046 861 957 42,13 967 840 900 59,63 
70 986 777 895 45,19 1020 897 968 77,24 
80 1097 927 998 129,37 1010 471 739 69,16 
90 560 516 539 39,26 561 455 456 14,63 
100 493 462 475 10,30 482 452 465 11,46 
 
7.5. Výsledky zkoušek nízkocyklové únavy 
Charakteristickým znakem základního materiálu je značná velikost zrna a tím 
pádem nízký počet zrn na měrnou délku zkušebních těles. Z tohoto důvodu byl 
pozorován velký rozptyl měřených hodnot Youngova modulu pružnosti. U každého 
zkušebního tělesa byly naměřeny hodnoty modulu pružnosti za pokojové teploty 
(RT) a při 800 °C, jejichž hodnoty jsou uvedeny v tabulce 7.4 současně s výsledky 
Výsledky a jejich vyhodnocení 
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získanými ze zkoušek nízkocyklové únavy. Tyto byly prováděny při různých 
hodnotách amplitudy celkové deformace na hladkých zkušebních tělesech (viz obr. 
6.2) jak ve stavu bez vrstvy, tak s aplikovanou AlCr vrstvou. Provedení zkoušky se 
řídilo pravidly popsanými v kapitole 6.5. 
Tab. 7.4 Výsledky nízkocyklové únavy 







B38-05-1 0,28 3862 434,3 0,00253 225/157 
B38-12-1 0,45 525 665,3 0,0399 240/164 
B38-12-2 0,44 1275 560,5 0,00899 187/133 
B38-12-3 0,16 133652 304,9 0,00063 280/192 
B38-12-4 0,23 13149 363,8 0,00109 244/156 
B38-12-5 0,21 23134 345 0,00098 252/155 
B38-05-06 0,56 77 774,2 0,0565 220/158 
B38-12-8 0,24 4272 396,8 0,00164 230/167 
B38-12-7-L 0,46 149 746,9 0,0369 207/147 
Bez 
vrstvy 
B38-12-8-L 0,55 187 726,8 0,0416 263/176 
PCr2 0,28 1696 425,6 0,00245 201/158 
PCr3 0,31 561 489,5 0,00218 191/152 
PCr4 0,2 11629 329,8 0,00117 216/171 
PCr5 0,28 1905 426,6 0,00259 201/157 
PCr6 0,21 6522 319,8 0,00084 208/157 
PCr8 0,17 29247 278,3 0,00047 215/171 
PCr9 0,19 76087 299,3 0,00134 185/145 
PCr10 0,33 94 633,6 0,0110 234/183 
PCr11 0,35 1114 498,2 0,01035 196/154 
AlCr 
PCr12 0,38 379 593,7 0,00802 212/164 
 
7.5.1.  Napěťově deformační odezva 
Obrázky 7.20 (materiál bez vrstvy) a 7.21 (s AlCr vrstvou) zobrazují křivky 
cyklického zpevnění respektive změkčení materiálu pro vybrané amplitudy celkové 
deformace v závislosti reprezentující amplitudu napětí σa (určené v polovině 
životnosti) na počtu cyklů do lomu Nf. 
Průběh těchto křivek u materiálu bez vrstvy je závislý na amplitudě napětí. Při 
vysokých amplitudách celkové deformace (εa = 0,46 %) bylo pozorováno počáteční 
zpevnění materiálu a saturace mechanických vlastností, které bylo následně 
vystřídáno etapou změkčení trvající až do konce životnosti. S postupně se snižující 
amplitudou napětí byla pozorována stabilní napěťová odezva. Za cyklické změkčení 
pozorované ke konci únavového života je zodpovědný růst magistrální trhliny napříč 
měrné délky zkušebních tyčí. 
U vzorků s AlCr vrstvou můžeme sledovat probíhající cyklické změkčení pro 
všechny amplitudy celkové deformace po celou dobu životnosti. Charakter křivek 
cyklického zpevnění/změkčení je podobný jako u vzorků bez vrstvy. V oblasti nízké 
amplitudy celkové deformace vykazuje materiál stabilní cyklické chování, které ke 
konci únavového života přechází ve změkčení způsobené nárůstem trhliny skrz 
měrnou délku vzorku. Se zvětšující se amplitudou celkové deformace je výraznější 
cyklické změkčení. 
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Vysoký rozdíl v naměřených hodnotách modulu pružnosti způsobil značný rozdíl v 
napěťové odezvě materiálu, kdy se u vzorků s blízkou amplitudou celkové deformace 
může hodnota napětí lišit i o více než 100 MPa (obr. 7.18; εa = 0,46 % a εa = 0,44 %). 
 
Obr. 7.20 Křivky cyklického zpevnění/změkčení materiálu IN713LC 
 
Obr. 7.21 Křivky cyklického zpevnění/změkčení IN713LC s AlCr vrstvou 
Výsledky a jejich vyhodnocení 
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Cyklická deformační křivka (CDK, obr. 7.22) materiálu IN713LC za teploty 800 
°C byla stanovena jako závislost amplitudy napětí σa na amplitudě plastické 
deformace εap. Tyto hodnoty byly stanoveny v polovině počtu cyklů do lomu. CDK 
je zobrazena v logaritmických souřadnicích. Experimentálními hodnotami byla 
mocninná závislost: 
σa = K´ (εap)n´     (7.2) 
která byla upravena do tvaru: 
log σa = log K´ + n´ log (εap)   (7.3) 
kde K´ značí koeficient cyklického zpevnění a n´ exponent cyklického zpevnění. 
K jejich stanovení byla využita lineární regresní analýza a hodnoty včetně 
standardních chyb uvádí tabulka 7.5. Tyto regresní funkce jsou si velmi blízké i přes 
značně rozdílné hodnoty K´ a n´. 
Tab. 7.5 Parametry CDK, Manson -Coffinovy křivky a Basquinovy křivky pro 
materiál s ochrannou difúzní AlCr vrstvou a bez vrstvy 
IN713LC K´ n´ ε´f c σ´f b 


























Obr. 7.22 CDK materiálu IN713LC bez vrstvy a s AlCr vrstvou za teploty 800 °C 
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7.5.2.  Křivky únavové životnosti 
Obr. 7.23 a 7.24 reprezentují experimentální body získané ze zkoušek 
nízkocyklové únavy a jimi proložené křivky únavové životnosti vzorků s AlCr 
vrstvou i bez ní v log – log souřadnicovém systému. 
Manson-Coffinova závislost lomu je běžně používána pro popis nízkocyklové 
oblasti únavového procesu a je dána mocninným vztahem 7.4. Jedná se tedy o 
závislost určenou amplitudou plastické deformace εap (získaná v polovině počtů 
cyklů do lomu) na počtu cyklů do lomu. 
εap = ε´f (2Nf )c     (7.4) 
kde ε´f je koeficient únavové tažnosti a c je exponent únavové tažnosti. Zkoušky 
byly prováděny v módu řízené celkové deformace. Z toho vyplývá, že závislou 
proměnnou je v tomto případě počet cyklů do lomu Nf a εap je nezávislou 
proměnnou. Vztah 7.4 je tedy nutno upravit do podoby: 
log 2Nf = (log εap - log ε´f) /c   (7.5) 
Pro výpočet koeficientu a exponentu únavové tažnosti byla použita nelineární 
regresní analýza. Zjištěné hodnoty včetně standardních odchylek jsou uvedeny 
v tabulce 7.5. 
Manson-Coffinova závislosti (obr. 7.23) vzorků s AlCr vrstvou vykazuje pro 
vysoké amplitudy plastické deformace nepříznivý vliv na únavovou životnost. Se 
snižující se amplitudou plastické deformace má materiál s AlCr vrstvou tendenci 
zlepšovat únavové vlastnosti. 
Křivky životnosti stanovené z amplitudy napětí (odečtené v počtu cyklů do lomu) 
v závislosti na počtu cyklů do lomu je zobrazen na obr. 7.24. K vytvoření křivek 
z experimentálních dat byla použita Basquinova závislost definována mocninným 
vztahem: 
σa = σ´f (2Nf )b    (7.5) 
kde σ´f je koeficient únavové pevnosti a b je exponent únavové pevnosti. Platí 
zde stejná pravidla jako v případě Manson-Coffinovy závislosti a je tedy nutné 
upravit vztah 7.5 do následující podoby: 
log 2Nf = (log σa  -  log σ´f) /b  (7.6) 
K výpočtu koeficientu a exponentu únavového zpevnění byla rovněž použita 
nelineární regresní analýza, jejíž výsledky se standardními hodnotami odchylek 
uvádí tabulka 7.5. 
V Basquinově reprezentaci měla AlCr vrstva negativní projev. Je možné 
pozorovat snížení křivek únavové životnosti pro celou sledovanou oblast amplitud 
napětí, kdy není ani tendence přiblížení k stavu bez vrstvy. 
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Obr. 7.23 Manson-Coffinova křivka životnosti 
 
Obr. 7.24 Basquinova křivka životnosti 
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7.5.3.  Pozorování trhlin na podélných řezech 
Na výbrusech zhotovených ze zkušebních tyčí rozříznutých podél osy byly 
pozorovány s pomocí SM a REM únavové trhliny. Jedním ze sledovaných jevů byla 
závislost počtu iniciačních míst na amplitudě celkové deformace εa. 
Bylo rozlišováno mezi třemi druhy trhlin: 
a) Magistrální trhliny – iniciují především ze slévárenských vad; 
b) Primární trhliny – šíří se od povrchu podél hranic zrn či skluzových pásů; 
c) Sekundární trhliny – jsou rozvětvením magistrálních trhlin a prostupují do 
materiálu; 
Snímek 7.25 ukazuje magistrální trhlinu na vzorku s nízkou amplitudou plastické 
deformace. Tato trhlina se šířila napříč zkušebním tělesem do hloubky 1,1 mm. Tato 
trhlina iniciovala z povrchu a její šíření materiálem má transkrystalický charakter. 
 
Obr. 7.25 Magistrální trhlina (εa  = 0,33%; Nf – 94) 
U primárních trhlin vyskytujících se ve vzorcích s AlCr vrstvou probíhalo jejich 
šíření vždy kolmo na osu zatěžování. Tyto trhliny prostupovaly celou šířkou 
ochranné vrstvy a jejich četnost a délka je silně závislá na velikosti plastické 
deformace (obr. 7.26 a 7.27). Na vzorcích bez vrstvy byly rovněž pozorovány 
primární trhliny. Jejich počet byl ale nižší, naproti tomu se však vyznačovaly větší 
délkou (obr 7.28). 
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Obr. 7.26 Primární trhliny na vzorku PCr8 (εa= 0,17 % ; Nf =29247) 
V případech, kdy je plastická deformace nižší, bylo na povrchu pozorováno více 
kratších primárních trhlin. V opačném případě, kdy amplituda plastické deformace 
dosahuje vyšších hodnot, je počet trhlin nižší, ale jsou naproti tomu delší. To je 
způsobeno lokalizací deformace v oblastech blízkých defektům základního materiálu 
a má to za následek menší hustotu iniciovaných trhlin. Tabulka 7.6 uvádí výsledky 
měření počtu trhlin v závislosti na amplitudě celkové deformace εa. 
Iniciace trhlin u vzorků s AlCr vrstvou se jeví jako homogennější. Energie pro 
tvorbu magistrální trhliny je tedy spotřebována k vytváření primárních trhlin a toto 
by mělo vést k zlepšení únavové životnosti. Nicméně vrstva je velmi křehká a trhliny 
vznikají již na počátku únavového zatěžování a významně ovlivňují (urychlují) 
iniciaci magistrální trhliny. 
Tab. 7.6 Závislost počtu trhlin na amplitudě celkové deformace 
Vrstva εa [%] Počet trhlin [-] Délka vzorku [mm] Počet trhlin/ 1mm 
0,38 51 9,8 5,20 
0,33 39 9,6 4,06 AlCr 
0,17 27 11,2 2,41 
0,56 13 11,7 1,11 
0,28 9 10,1 0,89 Bez 
0,21 5 12,0 0,42 
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Obr. 7.27 Primární trhliny na vzorku PCr10 (εa = 0,33 % ; Nf  = 94) 
 
Obr. 7.28 Primární trhlina na vzorku B38-05-1 (εa = 0,28 %; Nf  = 3862) 
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7.6. Fraktografie lomových ploch 
Fraktografické analýze lomových ploch byly podrobeny vzorky s různou 
amplitudou celkové deformace. Výběr těchto vzorků pokrýval značnou část 
životnosti, a to jak v případě materiálu bez vrstvy, tak i s aplikovanou difúzní 
vrstvou. 
Hodnocení a pořízení snímků bylo zajištěno pomocí optické stereolupy a REM. 
K vytvoření trojdimenzionálního obrazu lomových ploch (viz příloha) posloužil 
konfokální skenovaní mikroskop. 
Zvýšená pozornost byla věnována oblastem iniciace únavových trhlin, které byly 
spojeny především s povrchem. Bylo pozorováno i množství slévárenských vad, 
převážně ředin, jejichž velikost leckdy dosahovala řádu mm. Tyto defekty usnadňují 
a urychlují proces iniciace únavových trhlin. Sledován byl rovněž výskyt striací. 
7.6.1.  Vzorky bez vrstvy 
Lomové plochy vybraných vzorků bez nanesené vrstvy jsou ukázány na obr. 7.29 
a 7.30. Lomová plocha prvního vzorku na obr. 7.29 se vyznačuje jedním iniciačním 
místem spojeným s povrchem a velkou oblastí únavové části lomu, která je příznačná 
pro nízké amplitudy celkové deformace. Obr. 7.30 ukazuje lomovou plochu vzorku 
s vysokou amplitudou celkové deformace, kdy dochází k iniciaci hned na několika 
místech. Iniciace probíhala buď v místech vysokého výskytu karbidických částic, 
nebo v oblastech blízkých slévárenským vadám. Lomové ploše dominuje velká 
oblast statického dolomu. V obou případech se na lomových plochách vyskytovaly 
karbidy (především na bázi Mo, Nb a Zr – obr. 7.31) a množství ředin (obr. 7.32). 
Striace byly pozorovány pouze v případě vzorku s nízkou amplitudou celkové 
deformace (obr 7.33). 
 
Obr. 7.29 Lomová plocha vzorku B38-05-01 (εa = 0,28 %) 
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Obr. 7.30 Lomová plocha vzorku B38-05-06 (εa = 0,56 %) 
 
Obr. 7.31 Shluky karbidů v oblasti statického dolomu 
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Obr. 7.32 Detail iniciačního místa s ředinou 
 
Obr. 7.33 Pole striací v únavové oblasti 
7.6.2.  Vzorky s AlCr vrstvou 
Lomová plocha zobrazená na obr. 7.34 je charakteristická velkou plochou 
únavového lomu, což odpovídá nízké amplitudě celkové deformace. Trhlina 
iniciovala z povrchu a šířila se napříč vzorkem. Obr. 7.35a ukazuje detail místa 
iniciace a štěpné porušení difúzní vrstvy, což signalizuje, že nebylo teploty křehce 
Výsledky a jejich vyhodnocení 
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tvárného přechodu pro tuto vrstvu. V orientaci kolmé na šíření trhliny byly nalezeny 
striace (obr 7.35b), které na sobě měly tenkou oxidickou vrstvu. V oblasti statického 
dolomu se vyznačovala transkrystalickým tvárným porušením a opět zde figurovalo 
zvýšené množství komplexních karbidů utvářejících charakteristické čínské písmo. 
 
Obr. 7.34 Lomová plocha vzorku PCr8 (εa = 0,17 %) 
  
a)      b) 
Obr. 7.35a) Místo iniciace únavové trhliny b) Striace orientované kolmo na směr 
šíření trhliny 
Lomová plocha vybraného vzorku s vysokou amplitudou deformace (obr 7.36a) 
měla charakter kvazistatického porušení. Zkušební tyč obsahovala opět řadu 
slévárenských defektů (obr 7.36b), které usnadnily lom. Z hlediska mechanismu se 
jednalo převážně o transkrystalický tvárný lom. Pouze vrstva a její nejbližší okolí 
byla porušena křehce (obr 7.37). Nebyly pozorovány žádné striace ani odpočinkové 
čáry. 
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a)      b) 
Obr 7.36a) Lomová plocha PCr10 (εa = 0,33 %) b) Slévárenské vady 
 




8.  Diskuse 
Mechanické vlastnosti superslitin jsou ovlivňovány především mikrostrukturou, 
jež je v tomto případě tvořená matricí γ, vytvrzující fází γ´, eutektikem a množstvím 
karbidů. Karbidické částice byly pozorovány především ve formě řetězců 
vyloučených po hranici zrn a v mezidendritických prostorech [79,80]. V průběhu 
teplotně napěťové expozice dochází ke změně morfologie precipitátů, raftingu [81]. 
Ten je tím větší, čím delší je doba expozice a čím větší je amplituda zatížení. Bylo 
zjištěno, že významným faktorem ovlivňujícím rafting precipitátů je krystalografická 
orientace jednotlivých zrn a misfit mezi matricí a precipitáty [75]. 
Právě precipitáty γ´ jsou účinnou překážkou pro pohyb dislokací napříč 
materiálem. Dislokace jsou nuceny v závislosti na velikosti těchto precipitátů je buď 
obtékat (Orowanův mechanismus), a nebo je přesekávat [65]. Pro teploty 
překračující 800 °C je však dominantním Orowanův mechanismus obtékání, neboť je 
usnadněn příčný skluz dislokací a ty se mohou lépe vyhnout precipitátům. Z těchto 
příčin slitiny obvykle změkčují po celou dobu únavové životnosti [82]. 
AlCr vrstva má značně heterogenní strukturu, je velmi křehká, tvrdá a má 
nerovnoměrnou tloušťku. Tato vrstva je podobně jako všechny difúzní vrstvy složená 
z vnější vrstvy složené z β – NiAl a vnitřní difúzní vrstvy, která se vyznačuje 
zvýšeným podílem intermetalických částic. Na povrchu je vytvořena tenká vrstvička 
tepelně aktivovaných oxidů Al2O3 a Cr2O3, což je plně ve shodě s dostupnou 
literaturou [28, 46, 87]. Během měření mikrotvrdosti docházelo k velkému rozptylu 
hodnot, což souvisí s lokální změnou chemického složení. Tento fakt byl potvrzen 
chemickou analýzou (EDS). Různé složení intermetalických částic má za následek 
rozdílné koeficienty teplotní roztažnosti. Tamarin ve své knize [46] uvádí, 
že rozdílné koeficienty teplotní roztažnosti diferencují chování jednotlivých oblastí. 
Výrazná křehkost a tvrdost vrstvy spolu s rozdílnou teplotní roztažností jednotlivých 
intermetalických fází ve vrstvě má ve výsledku velký vliv na iniciaci trhlin. Tyto 
trhliny mohou vznikat apriorně před vlastním zkoušením a tím uspíšit proces 
únavového poškození. Studie [85,86] dokazují, že k iniciaci trhlin v difúzních 
vrstvách na bázi aluminidů dochází již na počátku únavového zatěžování. 
Vlivem teplotně napěťové exploatace dochází na rozhraní vrstva/substrát 
k tvorbě křehké σ fáze ve formě dlouhých protažených jehlic, zasahujících převážně 
do základního materiálu, které byly pozorovány i v práci [87]. 
Cyklická odezva materiálu IN713LC s AlCr vrstvou představena v této práci za 
teplot 800 °C odpovídá dřívějším pozorováním na téže slitině s rozdílnými 
ochrannými difúzními vrstvami [83,84]. Změkčení probíhalo v celém rozsahu 
amplitudy celkové deformace. Toto je přisuzováno výše zmíněným tepelně 
aktivovaným jevům, jako je šplh a příčný skluz dislokací. Tím se mohou snáze 
vyhýbat precipitátům a pohybovat se v řečišti matrice. Pohyb dislokací v matrici je 
značně energeticky výhodnější. Strmější nárůst změkčení ke konci únavového života 
lze přisuzovat šíření magistrální trhliny. 
Navzdory tomu, že zkušební tyče pro zkoušky nízkocyklové únavy pocházely 
z totožné tavby (tj. identické chemické složení, velikost zrna, stejné podmínky 
odlévání, chladnutí atd.), byly pozorovány rozdíly v únavovém chování mezi vzorky 
s a bez vrstvy. 
Z výsledků zkoušek vyplývá negativní přispění AlCr vrstvy na parametry 
únavové životnost. Toto je v rozporu s původním požadavkem na zvýšení životnosti. 
U dřívějších experimentů [83,84] prováděný na vzorcích s Al a Al-Si difúzními 
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vrstvami byl výsledek opačný a bylo dosaženo zlepšení životnosti. Nicméně i přes 
nepříznivý vliv AlCr vrstvy na únavovou životnost má vrstva užitečné ochranné 
účinky. Chrání základní materiál před působením vysokých teplot, zabraňuje 
vysokoteplotní korozi a v provozních podmínkách zabraňuje erozivnímu působení 





9.  Závěry 
V předkládané diplomové práci byla přehledně zpracována literární rešerše 
zabývající se problematikou niklových superslitin. Tyto slitiny dosahují výborných 
výsledků především díky zpevnění koherentními precipitáty γ´. Byly popsány jednotlivé 
druhy ochranných vrstev, které jsou na tyto slitiny aplikovány a jejichž působením je 
možno zvýšit korozní a oxidační odolnost těchto slitin. Tímto se potažmo docílí zvýšení 
životnosti. Poslední kapitola teoretické části pojednává o cyklickém chování kovových 
materiálů a difúzních vrstev. 
Cílem práce bylo zhodnotit mikrostrukturní změny slitiny IN713LC a vliv AlCr 
vrstvy na parametry únavové životnosti. Z provedených experimentů vyplývají 
následující závěry: 
 
 Materiál je tvořen hrubou dendritickou strukturou s řadou licích defektů. Na 
hranicích zrn a v mezidendritickém prostoru byly pozorovány karbidy. 
Pozorování mikrostruktury na vzorcích bez vrstvy a s nanesenou AlCr 
vrstvou odhalilo nepatrné změny ve struktuře precipitátů způsobené 
přípravou této vrstvy. Daleko výraznější změna však proběhla až 
po únavovém zatěžování, kdy proběhl tzv. rafting. 
 
 AlCr vrstva je tvořena β – NiAl, v níž jsou vyloučeny komplexní 
intermetalické částice. Tato vrstva prokázala v průběhu únavového 
zatěžování stabilitu, a to jak po stránce chemického složení, tak i tloušťky 
vrstvy, morfologie a četnosti intermetalických částic. 
 
 V průběhu cyklování vykazovala zkušební tělesa bez vrstvy v oblasti 
vysokých amplitud celkové deformace zpevnění. Pro oblast středních  
a nízkých amplitud bylo pozorováno stabilní chování. Zkušební tělesa s AlCr 
vrstvou změkčovala v celém rozsahu zvolených amplitud. 
 
 Manson-Coffinova křivka únavové životnosti, v reprezentaci amplituda 
plastické deformace na počtu cyklů do lomu, byla pro AlCr vrstvu posunuta 
k nižším hodnotám životnosti. Pouze pro nízké amplitudy plastické 
deformace byl pozorován náznak zlepšení. V Basquinově reprezentaci byl 
pozorován pokles životnosti v celém rozsahu amplitudy napětí. 
 
 AlCr vrstva byla velmi křehká a náchylná na vznik apriorních trhlin. 
Prokázána byla současně závislost mezi amplitudou a počtem iniciačních 
míst, kdy se zvyšující se amplitudou celkové deformace rostl i počet míst,  
z nichž iniciovaly trhliny. 
 
 Fraktografická analýza lomových ploch odhalila značné množství 
slévárenských defektů urychlujících iniciaci a šíření únavových trhlin  
a přispívajících k rozptylu měřených parametrů únavové životnosti. Trhliny 
iniciovaly na povrchu zkušebních těles. Lomová plocha byla kvůli teplotám 
zkoušek (800 °C) značně zoxidována. Na únavové části lomu byly sledovány 
odpočinkové čáry a striace. Výrazně členitější byla oblast statického dolomu, 
která se vyznačovala šířením především po karbidech. 
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11.  Seznam použitých zkratek 
ZKRATKA   VÝZNAM 
γ    strukturní složka, základní tuhý roztok 
γʹ    strukturní složka, vytvrzující fáze Ni3Al, Ni3Ti, Ni3(Al, Ti) 
γʹʹ    strukturní složka, vytvrzující fáze Ni3Nb 
β    strukturní složka, fáze AlNi 
σ    strukturní složka, intermetalická fáze 
TCP    fáze topologicky uspořádané fáze 
FCC    kubická plošně středěná mřížka 
BCC    kubická prostorově středěná mřížky 
HCP    hexagonální mřížka 
TBC    tepelné bariéry (thermal barrier coatings) 
DBTT   křehce tvárný přechod 
σc    mez únavy, [MPa] 
σa    amplituda napětí, [MPa] 
σm    střední napětí, [MPa] 
σh    horní napětí, [MPa] 
σd    dolní napětí, [MPa] 
εat    amplituda celkové deformace, [%] 
εap    amplituda plastické deformace, [%] 
εae    amplituda elastické deformace, [%] 
N    počet cyklů, [-] 
Nf    počet cyklů do lomu, [-] 
σ'f    koeficient únavové pevnosti, [MPa] 
b    exponent únavové pevnosti, [-] 
ε'f    koeficient únavové tažnosti, [-] 
c    exponent únavové tažnosti, [-] 
tl    doba do lomu, [h] 
PSP    perzistentní skluzové pásy 
LCF   nízkocyklová únava 
HCF   vysokocyklová únava 
Rp0,2    smluvní mez kluzu, [MPa] 
DAS   vzdálenost sekundárních os dendritů 
DIC    fázový interferenční kontrast Nomarski 
SM    světelná mikroskopie 
REM    rastrovací elektronová mikroskopie 
TEM   transmisní elektronová mikroskopie 
SE    sekundární elektrony 
BSE    primární zpětně rozptýlené elektrony 
Inconel 713LC  niklová superslitina, obchodní název 
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